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Introduction
Depuis les années 1960, la densité d’intégration des transistors à effet de champ métal-
oxyde-semiconducteur (MOSFETs) double tous les deux ans, suivant ainsi la loi de Moore.
Cependant, depuis le nœud technologique 90 nm, produit à partir de 2004, une simple ré-
duction des dimensions caractéristiques des MOSFETs planaires de la technologie silicium
ne permet plus une augmentation linéaire de leurs performances. Des innovations technolo-
giques ont donc émergé, afin de continuer à améliorer les performances des circuits intégrés,
toujours de façon exponentielle au cours du temps. C’est dans ce contexte qu’ont par exemple
été introduits des substrats innovants, de nouveaux matériaux et l’ingénierie de contraintes.
Actuellement, les procédés de fabrication des transistors mettent en œuvre de nombreux
matériaux qui peuvent engendrer des déformations dans la structure MOS, de manière in-
tentionnelle ou non. Or, les déformations modifient la mobilité des porteurs dans les semi-
conducteurs. Par conséquent, les performances des MOSFETs peuvent être significativement
améliorées ou dégradées, en fonction de l’état de déformation résiduel présent dans le ca-
nal. C’est pourquoi il est indispensable de connaître précisément l’influence des différentes
étapes de fabrication des transistors sur la déformation de la structure, afin de comprendre de
quelle manière ces déformations sont générées et ainsi apprendre à les employer à bon escient.
STMicroelectronics développe sa nouvelle génération de MOSFETs, pour le nœud 14 nm,
à partir de substrats silicium sur isolant (SOI) qui possèdent un film de Si très mince. Des
transistors de structure planaire avec un canal totalement déplété (FD) sont ainsi réalisés.
Afin de fabriquer des circuits logiques MOS complémentaires (CMOS), les MOSFETs de
type p sont élaborés sur des zones du substrat SOI dont le film Si a été localement enrichi en
germanium (SGOI), par le procédé dit de condensation de Ge. La fabrication de ces transis-
tors innovants soulève de nombreuses interrogations, quant à la contribution des différentes
étapes technologiques successives mises en jeu, sur l’état de déformation résiduel obtenu dans
la structure du MOSFET une fois achevé.
Quelle est la déformation présente dans le canal du transistor ? Quelles sont les étapes
qui y contribuent majoritairement et de quelle manière ? Mais aussi, existe-t-il une technique
capable de mesurer ces déformations, avec une précision et une résolution spatiale suffisante ?
Pour répondre à ces questions, nous avons utilisé l’holographie électronique en champ
sombre (DFEH). La DFEH est une technique récente de microscopie électronique en
transmission (TEM), qui permet de cartographier les déformations dans un cristal sur un
champ de vue micrométrique, avec une résolution spatiale nanométrique et une précision
de l’ordre de 10-4. La confrontation de ces mesures à des simulations basées sur la méthode
des éléments finis (FEM) nous a aidé à comprendre l’origine et les mécanismes générant les
déformations, lors des étapes de fabrication des MOSFETs FDSOI en cours de développe-
ment par STMicroelectronics.
2 Introduction
Ce manuscrit s’articule autour de trois parties : le chapitre 1 dans lequel sont introduites
les bases préliminaires utiles à la compréhension et au développement de la thèse, les cha-
pitres 2, 3 et 4 où sont étudiés les transferts de contraintes au cours du procédé de fabrication
des transistors FDSOI et enfin les chapitres 5 et 6 où sont abordées des problématiques liées
à l’étude des contraintes en microélectronique :
• Le chapitre 1 situe l’enjeu de la réalisation de MOSFETs FDSOI contraints dans le
contexte actuel de la microélectronique, puis présente une étude bibliographique sur
les différentes techniques expérimentales permettant de mesurer des déformations dans
les semiconducteurs. Nous montrerons que la DFEH est adaptée à la mesure des défor-
mations dans des films minces SOI de l’ordre de 10 nm d’épaisseur et nous préciserons
le protocole de fabrication des lamelles TEM ainsi que la façon dont ces échantillons
sont modélisés par FEM.
• Le chapitre 2 est consacré à l’étude des mécanismes qui régissent la redistribution des
atomes de Ge lors du procédé de condensation de Ge, dans des films ultra-minces. Nous
discuterons spécifiquement de l’influence potentielle des interfaces très rapprochées sur
l’interdiffusion Si/Ge.
• Le chapitre 3 est dédié à l’analyse des effets de relaxation latérale au sein des films SiGe,
d’une part au voisinage de la transition SOI/SGOI lors du procédé de condensation de
Ge à haute température, et d’autre part au bord des tranchées d’isolation des zones
actives (STI).
• Le chapitre 4 décrit l’évolution du champ de déformation dans les MOSFETs FDSOI au
cours des principales étapes de fabrication de ces transistors, à savoir la réalisation de la
grille, l’épitaxie des sources/drains, le recuit de diffusion des dopants et la siliciuration.
• Le chapitre 5 explore la possibilité de mesurer par DFEH des concentrations de dopants
dans les semiconducteurs. La méthode est calibrée sur une structure épitaxiée de Si:B
spécialement conçue, à dopage échelonné, avant d’être appliquée à l’étude de deux
échantillons (Si:B et Ge:P) issus d’un procédé de dopage utilisé en microélectronique.
• Le chapitre 6 confronte la DFEH à deux autres techniques de mesure de déformations
utilisées en microélectronique. La première moitié du chapitre compare les informations
obtenues à partir de mesures DFEH et de diffraction de rayons X haute résolution
(HRXRD), appliquées à un même échantillon de p-MOSFETs périodique fabriqué sur
un substrat massif. La seconde moitié du chapitre compare l’information obtenue à
partir d’une mesure DFEH au voisinage d’un mesa créé dans un dépôt, à la méthode de
la courbure de wafer réalisée à l’échelle micrométrique, avec l’utilisation d’un faisceau
d’ions focalisé (FIB) pour façonner des micro-poutres et mesurer leur flèche.
Enfin, l’annexe B discute de l’optimisation des conditions optiques lors de l’utilisation
d’un canon à émission de champ (FEG) Schottky équipant un TEM, spécifiquement pour
les expériences d’holographie électronique.
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Ce premier chapitre regroupe les bases théoriques et techniques sur lesquelles s’appuie le
développement de la thèse. Dans un premier temps, le contexte de la fabrication de transis-
tors à effet de champ sur silicium sur isolant est introduit. Un éclairage sur l’importance des
contraintes utilisées pour la microélectronique est apporté, suivi par une bibliographie sur les
techniques de mesure de contraintes et de déformations appliquées à la microélectronique.
Celle-ci permet de justifier le choix de notre technique de mesure de déformations, l’hologra-
phie électronique en champ sombre, pour l’étude des transistors FDSOI 14 nm fabriqués par
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STMicroelectronics. Finalement, une démonstration de l’utilisation de l’holographie électro-
nique en champ sombre sur ce type de structure est apportée, de la préparation d’échantillon
par faisceau d’ions focalisé jusqu’aux bases de la simulation par éléments finis, en passant
par la mesure de déformations par microscopie électronique en transmission.
1.1 Les MOSFETs : de leur invention à l’introduction
de contraintes
1.1.1 Le transistor MOSFET
1.1.1.1 Principe de fonctionnement
La structure du transistor à effet de champ métal-oxyde-semiconducteur (MOSFET pour
Metal-Oxide-Semiconductor Field-Effect Transistor) est présentée en figure 1.1. Il comporte
quatre connectiques : la source (S), le drain (D), la grille (G) et le substrat (B pour Bulk),
voir figure 1.2. Le MOSFET classique est fabriqué sur un wafer de Si dopé, afin qu’un courant
de porteurs de charge puisse s’établir dans le canal. Le dopage est réalisé avec des impuretés.
Les atomes comportant un excès d’électrons (atomes donneurs, typiquement le phosphore)
sont responsables d’un dopage de type n et les atomes comportant un excès de trous (atomes
accepteurs, typiquement le bore) créent un dopage de type p. Il existe alors deux types de
MOSFETs : n et p. Le MOSFET de type n (respectivement p) est constitué d’un canal dopé
p (respectivement n) et de S/D fortement dopés n+ (respectivement p+), voir figure 1.2 (a)
et (b). Un oxyde de grille isole le transfert de charges entre la grille polarisée et le canal.
Le principe de fonctionnement d’un MOSFET est analogue à celui d’un interrupteur.
Lorsque la tension de grille VGS est nulle, l’application d’une tension de drain VDS ne per-
met pas la circulation du courant entre la source et le drain à travers la jonction n+pn+
(respectivement p+np+). Un état bloquant est obtenu, avec un courant de fuite Ioff proche
de 0, figure 1.2 (c). L’augmentation de VGS permet de créer dans le canal sous-jacent, par
effet de champ, une zone de déplétion, puis une zone d’inversion des charges (à partir de la
tension de seuil VGS = Vth). Lorsque ce régime d’inversion est atteint, l’application d’une
tension VDS permet la circulation des électrons (respectivement des trous) entre la source et
le drain à travers la jonction n+nn+ (respectivement p+pp+). Un état passant est obtenu.
Dans ce cas, l’augmentation du courant croit dans un premier temps de façon linéaire avec
VDS : c’est le régime linéaire, voir figure 1.2 (c). Si VDS est encore augmentée, un second
régime est atteint, dit de saturation (pour VDS = VGS − Vth). Il correspond au pincement
de la zone d’inversion du canal, résultant de la progression de la zone de déplétion induite
par l’augmentation de VDS. Dans ce cas, l’augmentation de VDS a peu d’influence sur le
courant, puisque le pincement de la zone d’inversion progresse dans le canal en continuant
d’augmenter VDS. Le courant obtenu est appelé Ion, figure 1.2 (c).
Il est possible d’exprimer ces grandeurs caractéristiques. La tension de seuil s’exprime
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[Skotn00] :




avec φms la différence de travail de sortie entre les matériaux de grille et de canal, φd la chute
de potentiel sur la zone déplétée, Qdep la densité surfacique de dopants ionisés dans la couche
de déplétion, Qss la densité surfacique effective de charges à la fois fixes dans le volume de
l’oxyde de grille et piégées à l’interface grille/canal et Cox =
εox
Tox
la capacité surfacique de
l’oxyde de grille (où εox est la permittivité de l’oxyde de grille et Tox son épaisseur). Une






VGS − Vth − VDS2
)
VDS (1.2)
avec µ la mobilité des porteurs dans le canal, W la largeur du transistor et L la longueur du




Figure 1.1 – Schéma représentant la structure d’un MOSFET classique et ses dimensions
caractéristiques, avec ses contacts et ses tranchées d’isolation électrique (STI pour Shallow
Trench Isolation), extrait de [Skotn00].
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Figure 1.2 – (a) Schéma de principe d’un MOSFET classique et (b) schéma électrique
le caractérisant, extrait de [Skotn00]. (c) Courbe IDS-VDS caractéristique de la réponse
source/drain d’un MOSFET, en fonction de la tension de grille, adapté de [Wiki15].
comme le rapport de la variation de courant de drain par une tension de grille donnée,








En régime saturé, pour VDS = VGS−Vth, le courant de drain se stabilise autour de Ion, décrit
de la manière suivante [Tsivi99] :





(VGS − Vth)2 (1.4)
D’autre part, en s’intéressant à la dynamique de la réponse du MOSFET, la grandeur ca-





avec VDD la tension d’alimentation du drain.
Les principaux critères discriminant les performances des MOSFETs sont la consomma-
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tion d’énergie (traduite par un Ioff faible pour une basse consommation) et le temps de
réponse (caractérisé par un Ion élevé pour de hautes performances). Le gain du transistor
est aussi un critère de performance, principalement pour les dispositifs analogiques (mesuré
par une transconductance gm élevée pour une meilleure sensibilité).
1.1.1.2 Histoire et évolution
Le MOSFET est la structure élémentaire des circuits intégrés, dont l’exemple le plus
emblématique et complexe est le microprocesseur. Il a été pensé théoriquement et breveté
par Lilienfeld en 1925 [Balk99]. Il a ensuite fallu attendre jusqu’en 1960, que l’état de l’art
technologique soit assez avancé, afin que la première réalisation de transistor à effet de champ
voit le jour grâce à Kahng et Atalla dans les laboratoires Bell [Balk99].
L’évolution des caractéristiques des MOSFETs a suivi de manière empirique la loi de
Moore [Moore75]. Elle prévoit que la densité de transistors par unité de surface double tous
les deux ans. De cette réduction des dimensions caractéristiques des MOSFETs découle une
augmentation de la vitesse des circuits intégrés (voir equation 1.5), de leur complexité et une
diminution de leur coût de fabrication, voir figure 1.3.
Figure 1.3 – Graphique représentant l’évolution de la longueur de grille et de la densité de
MOSFETs sur un circuit intégré en fonction des années, illustrant la loi de Moore [Ferai11].
Cependant la loi de Moore (illustrée en figure 1.3) a atteint ses limites pour une structure
de MOSFET classique. En effet, à partir du nœud technologique 90 nm, produit dès 2004, la
réduction des dimensions caractéristiques des MOSFETs ne permet plus une augmentation
linéaire des performances des transistors. Une limite de fonctionnement de cette structure
MOSFET classique est même estimée autour d’une longueur de grille de 20 nm [Thomp06].
La réduction de la longueur du canal remet en cause l’intégrité électrostatique du transistor
à cause des effets de canal court (SCE pour Short Channel Effects) et de la diminution de
la barrière induite par le drain (DIBL pour Drain-Induced Barrier Lowering), qui abaissent
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tous deux Vth. Les SCE décrivent un rapprochement de la source et du drain, créant une
zone de déplétion plus étendue dans le canal, qui abaisse ainsi son potentiel. La DIBL résulte
de l’action du drain sur le canal, comparable à celle de la grille, qui diminue son potentiel
lorsque la tension de drain augmente. Ces deux effets cumulés induisent une augmentation
du courant de fuite Ioff dans les MOSFETs. D’autres effets liés à une forte réduction des
dimensions des transistors dégradent également les autres critères de performances : Ion di-
minue, τint augmente et gm diminue [Skotn00].
Dans le but de continuer à améliorer les performances des transistors, de nouvelles voies
sont explorées et décrites dans le plan d’action technologique international pour les semi-
conducteurs (ITRS pour International Technology Roadmap for Semiconductors) [Inte15].
Voici les principaux exemples d’innovation :
• L’ingénierie de contraintes du canal, permettant d’accroître la mobilité des porteurs
(depuis le nœud technologique 90 nm en 2004 [Song11]), voir partie 1.1.2.2.
• L’introduction d’une grille métallique et d’un oxyde de grille à haute permittivité
(appelé high-κ), pour un meilleur contrôle électrostatique du canal (à partir du nœud
technologique 45 nm en 2008 [Mistr07]).
• Les structures multi-grilles permettant un meilleur contrôle des effets électrostatiques
(depuis le nœud technologique 32 nm en 2010 [Ferai11]). Les deux architectures prin-
cipales en compétition de nos jours (nœud technologique 14 nm en 2014) sont les
structures verticales (FinFET) et planaires (FDSOI) [Hook12].
Ces évolutions nous conduisent à étudier dans cette thèse les phénomènes de transfert de
contraintes au cours des étapes de fabrication de MOSFETs silicium sur isolant totalement
déplété (FDSOI pour Fully-Depleted Silicon-On-Insulator), envisagés par STMicroelectronics
pour le nœud technologique 14 nm.
1.1.2 Le MOSFET FDSOI 14 nm
1.1.2.1 Passage au (UTBB) SOI
Le silicium sur isolant (SOI pour Silicon-On-Insulator) est un substrat de silicium com-
portant une couche d’oxyde SiO2 enterrée, appelée BOX (pour Buried OXide), voir figure 1.4.
La fabrication de ces wafers est généralement réalisée par la technologie Smart-Cut [Bruel95].
Elle consiste en le collage moléculaire d’un wafer de Si oxydé et implanté par des ions hy-
drogène (H+) sur un second wafer de Si. La structure est ensuite fracturée dans la zone
d’implantation et polie, voir figure 1.5. Une caractéristique importante de la structure SOI
est le désalignement entre les cristaux du Si massif et du film Si. Il est caractérisé par deux
angles : l’angle de twist traduisant une rotation dans le plan de la surface et l’angle de tilt
(ou miscut) traduisant une rotation de la normale à la surface, voir figure 1.4.
L’utilisation d’un wafer SOI avec un film et un BOX ultra-minces (UTBB pour Ultra
Thin Body and BOX) permet de suivre la loi de Moore en continuant à réaliser des MOSFETs
1.1. Les MOSFETs : de leur invention à l’introduction de contraintes 9









Figure 1.5 – Schéma illustrant les étapes de fabrication d’un SOI par la technologie Smart-
Cut, adapté de [Bogum13].
planaires, par une technologie analogue aux structures classiques, qui est donc facilement
transposable aux MOSFETs FDSOI de façon peu coûteuse [Magar13]. STMicroelectronics
utilise un wafer UTBB SOI (de 300 mm de diamètre), produit par Soitec, comme substrat
de base pour la fabrication des MOSFETs FDSOI du nœud 14 nm. Ces wafers, avec des
épaisseurs de BOX de l’ordre de 20 nm et de film Si de l’ordre de 10 nm sont fabriqués avec
une bonne uniformité et une rugosité de l’ordre de 2 Å [Acost14]. Les principaux avantages
de l’utilisation d’une structure FDSOI, illustrée en figure 1.6, sont [Skotn12] :
• Un canal confiné dans un film mince, permettant de réduire les SCE et le DIBL, dont
l’influence est maintenant contrôlée par l’épaisseur géométrique du canal. De plus,
l’isolation du BOX permet de réduire les courants de fuite. Les caractéristiques Ioff et
Vth sont donc améliorées, ainsi que τint. Des gains en performance et en consommation
sont réalisés.
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• Un canal totalement déplété (FD), sans dopage (possible grâce au confinement géo-
métrique de l’épaisseur du canal), diminuant fortement les SCE et la variabilité élec-
trostatique des MOSFETs. En effet, le dopage du canal est la cause principale de la
variabilité des transistors sur Si massif.
• Une possibilité de polarisation du substrat jouant le rôle d’une seconde grille à travers
le BOX mince, figure 1.6. Le substrat peut être polarisé de manière à diminuer Vth pour
augmenter Ion et donc les performances du transistor, c’est la polarisation du substrat
directe (FBB pour Forward Body Bias). À l’inverse, le substrat peut être polarisé de
manière à augmenter Vth pour diminuer Ioff et donc la consommation du transistor.
C’est la polarisation du substrat inverse (RBB pour Reverse Body Bias). Il est donc
possible de moduler les performances des transistors par cette pseudo-grille, suivant
l’application désirée (performances ou basse consommation).
Pour terminer, des exemples de réalisation de ces MOSFETs FDSOI pour le nœud 14 nm





Figure 1.6 – Schéma de la structure d’un MOSFET FDSOI, adapté de [STMi15].
1.1.2.2 Les contraintes pour améliorer la mobilité des porteurs
Comme cela a été montré dans la partie 1.1.1.1, la mobilité des porteurs µ impacte
directement les performances du transistor en modulant gm, Ion et par conséquent τint.
L’amélioration de la mobilité des porteurs dans le canal est donc au cœur de la course aux




avec q la charge élémentaire, τ le temps moyen entre deux interactions porteur-matière et m∗
la masse effective des porteurs, qui est inversement proportionnelle à la courbure de bande
du matériau semiconducteur [Ashcr02].
Plusieurs options sont exploitées afin d’augmenter la mobilité des porteurs : l’orientation
cristalline, le matériau et la contrainte dans le canal :
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i. Le matériau
Le silicium est le matériau semiconducteur de base utilisé dans l’industrie de la mi-
croélectronique car il est abondant dans la nature et son oxydation thermique permet
d’obtenir facilement un isolant de bonne qualité. Bien que la mobilité des électrons
µe dans le Si soit de l’ordre de 1400 cm2.V-1.s-1, celle des trous µh est de seulement
450 cm2.V-1.s-1 [Ioff15]. Ainsi, d’autres matériaux paraissent être de bonnes alterna-
tives pour la fabrication d’un canal avec une meilleure mobilité des trous, pour la
fabrication de p-MOSFETs ayant un temps de réponse caractéristique équivalent à
celui des transistors de type n. Le germanium, facilement intégrable dans les procédés
silicium, apparaît comme étant un bon candidat. Dans le germanium, µe est de l’ordre
de 3900 cm2.V-1.s-1 et µh de 1900 cm2.V-1.s-1 [Ioff15]. Un canal en SiGe, plus facilement
intégrable que du Ge pur et permettant un gain relatif de µh [Fisch96], est donc utilisé
pour la fabrication des p-MOSFETs étudiés ici.
ii. L’orientation cristalline
L’orientation cristalline du canal est aussi un paramètre décisif influençant le trans-
port électrique. Les meilleures performances sont obtenues avec un transport maximal
dans la direction du canal et minimal dans la direction transverse [Mohta05]. Pour
les n-MOSFETs, un canal Si dirigé selon une direction <110> avec une surface {001}
présente les meilleures caractéristiques, en possédant une masse effective des électrons
longitudinale minimale et transverse maximale [Takag08]. C’est l’orientation cristalline
du substrat des MOSFETs étudiés dans ce manuscrit.
iii. Les contraintes
L’introduction de contraintes dans le canal influence la mobilité des porteurs de plu-
sieurs façons : modification de la courbure de bande, levée de dégénérescence de la
structure de bande et modification de τ [Fisch96]. Pour un canal Si n-MOS dirigé selon
une direction <110> avec une surface {001}, la mobilité des électrons est améliorée
par une contrainte biaxiale ou uniaxiale en tension [Morva13]. Dans le cas d’un canal
Si p-MOS, la mobilité des trous est améliorée par une contrainte uniaxiale ou biaxiale
compressive [Sun07] ; bien que la contrainte biaxiale ait un effet moins important, elle
est souvent plus facile à obtenir dans le canal. Dans le cas d’un canal SiGe p-MOS
(employé dans cette thèse), l’état de contrainte recherché est identique au cas du Si
et le gain en mobilité reste peu affecté par les interactions τ de l’alliage avec les trous
[Leitz02]. Une explication précise des propriétés résultant de l’action de la contrainte
sur l’augmentation de la mobilité des porteurs dans le Si, d’une part des électrons et
d’autre part des trous, est décrite dans [Benzo13].
Plusieurs techniques d’introduction volontaire de contraintes dans le canal existent,
nous citerons ici les principales [Song11] :
• CESL : La couche d’arrêt de gravure (CESL pour Contact-Etch Stop Layer)
était utilisée afin d’arrêter précisément la gravure chimique lors de l’ouverture
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des contacts. Cette couche amorphe, généralement en nitrure de silicium (SiN)
recouvrait alors la structure du MOSFET. Il a ensuite été remarqué que l’utili-
sation d’un dépôt de SiN contraint modifie les propriétés du MOSFET [Ito00].
En effet, l’utilisation d’un dépôt de SiN adéquat permet d’initier un transfert de
contrainte dans la structure sous-jacente, menant à une tension ou à une com-
pression uniaxiale dans le canal [Thoma13].
• SMT : La technique de mémorisation de contrainte (SMT pour Stress Memoriza-
tion Technique) a été montrée dans [Ota02]. Elle consiste à déposer une couche de
SiN très contrainte en tension sur la structure MOSFET après l’implantation des
S/D, amorphisant le poly-Si de grille et les S/D. Un recuit spike est ensuite réalisé
pour recristalliser la structure, avant de retirer le SiN. Il en résulte une contrainte
en tension uniaxiale dans le canal, ayant pour origine deux dislocations adjacentes
aux S/D [Wang13].
• Épitaxie S/D : L’épitaxie pseudomorphique (voir annexe A.5) des sources et
drains en un matériau possédant un paramètre de maille différent du substrat Si
permet d’engendrer une contrainte dans le canal. La relaxation partielle des S/D
épitaxiés en SiGe (respectivement Si:C) permet d’obtenir une contrainte uniaxiale
compressive (respectivement en tension) dans le canal [Yeo07].
• Ingénierie de substrat : Cette méthode consiste à utiliser un substrat travaillé,
par un jeu d’épitaxie de matériaux de paramètres de maille différents [Fitzg05]. Le
cas du SGOI (SiGe sur isolant), permettant d’obtenir un canal SiGe en compres-
sion biaxiale et utilisé dans cette thèse pour les p-MOSFETs, peut être mentionné
comme exemple précis [Boure16].
Finalement, les procédés de fabrication utilisés dans la microélectronique (épitaxies,
dépôts amorphes, recuits, gravures. . . ) induisent des contraintes dans la structure du
transistor, de manière intentionnelle ou non. Il est donc nécessaire de maîtriser ces
contraintes, afin de pouvoir les utiliser à bon escient. Un canal possédant un état de
déformation défavorable peut dégrader significativement les performances du MOS-
FET. En l’absence de modèles permettant de prévoir l’impact de l’ensemble des étapes
de fabrication sur les déformations de la structure, la nécessité de mesurer ces défor-
mations par des techniques adaptées apparaît comme une évidence.
1.2 Mesure de contraintes et de déformations élastiques
en microélectronique
Il existe de nombreuses techniques de mesure de l’état de contrainte et de déforma-
tion élastique de la matière, utilisées plus ou moins largement en microélectronique. Nous
verrons dans cette partie une description de ces techniques, appuyée par des exemples bi-
bliographiques, permettant d’appréhender leurs limitations, leurs intérêts et définissant ainsi
leur cadre d’utilisation. La quasi-totalité de ces méthodes caractérise les déformations de ma-
tériaux cristallins, et permet ainsi d’en déduire leur état de contrainte par le biais de la loi
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de Hooke (équation A.3).
1.2.1 Techniques hors microscopie électronique en transmission
1.2.1.1 Courbure de wafer
La méthode de la courbure de wafer permet de mesurer la contrainte interne résiduelle
d’un film déposé uniformément sur un wafer. La contrainte du film déposé fait courber le
wafer, jusqu’à ce que l’équilibre mécanique soit atteint. La démarche consiste à résoudre le
système d’équations suivant, donnant la somme des forces F ainsi que la somme des moments









avec σ la contrainte dans le plan, z la position hors plan et dA un élément de surface de la
section, représenté figure 1.7.
Figure 1.7 – Schéma de principe de la courbure d’un wafer, adapté de [Brenn49].
La première solution est proposée par Stoney en 1909 [Stone09], afin de décrire la courbure






avec σ la contrainte interne biaxiale du film, κ = 1
ρ
la courbure du wafer (inverse du rayon
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de courbure), hf et hs les épaisseurs respectives du film et du substrat et Ms =
Es
1− νs le
module de Young biaxial du substrat (avec Es son module de Young et νs son coefficient de
Poisson). Cette formule de Stoney 1.8 est valide sous les hypothèses suivantes [Freun99] :
i. Les épaisseurs du film et du substrat sont constantes.
ii. L’épaisseur du film est faible devant l’épaisseur du substrat, elle-même faible devant
les dimensions latérales : hf  hs  l.
iii. Les grandeurs physiques sont invariantes dans le plan du substrat.
iv. Le substrat et le film ont un comportement homogène, isotrope et élastique.
v. La contrainte est isotrope dans le plan et relaxée dans la direction hors plan du sub-
strat : σxx = σyy et σzz = 0.
vi. Les déformations et les rotations sont infinitésimales.
La formule de Stoney 1.8 a ensuite subi de multiples évolutions, notamment afin de
prendre en compte les effets d’anisotropie du substrat (tel que le silicium) [Janss09], les
configurations où l’épaisseur du film n’est plus négligeable [Freun99] ou de s’adapter à des
géométries particulières (telles que des micro-poutres, voir partie 6.2) [Timos25].
En pratique cette méthode est très utilisée dans le domaine de la microélectronique afin
de mesurer rapidement la contrainte résiduelle au sein d’un matériau, sans nécessairement
connaître ses propriétés élastiques. Pour cela un matériau est déposé sur un wafer en pleine
plaque. Puis la courbure est mesurée à l’aide de la déflexion d’un laser sondant la surface
du wafer. La mesure optique est décrite dans [Pienk05] : un laser est réfléchi par un miroir
dont l’angle de réflexion θ est contrôlé, permettant de scanner la surface du wafer le long de
son diamètre. La position x du laser réfléchi par le wafer est finalement enregistrée par une
caméra à dispositif à transfert de charge (CCD pour Charge-Coupled Device), figure 1.8. La







avec f la distance focale de la lentille dans le montage, figure 1.8.
1.2.1.2 Spectroscopie de photoréflectance
La spectroscopie de photoréflectance [Shay70] peut être utilisée afin de mesurer la défor-
mation biaxiale d’un matériau semiconducteur épitaxié sur un substrat. La méthode consiste
à sonder les transitions interbandes du matériau par phololuminescence, afin de recueillir la
réponse spectrale de la différence de réflectance du semiconducteur avec et sans excitation
par un faisceau laser monochromatique (généralement de longueur d’onde UV). La réponse
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(a)
(b)
Figure 1.8 – (a) Principe de la mesure de courbure de wafer et (b) déplacement typique
du spot sur la caméra CCD en fonction de l’angle de réflexion du miroir suivant le type de
courbure [Pienk05].
spectrale n’est ainsi pas affectée par la température de l’échantillon [Dimou90], ce qui per-
met une bonne précision de mesure. Le spectre enregistré contient des informations sur la
structure de bande du semiconducteur. Or la structure de bande est affectée par l’état de
déformation du matériau, voir partie 1.1.2.2. La mesure de déformations est alors rendue
possible par l’obtention d’une information de la structure de bande dépendante de l’état de
contrainte, en la comparant à sa valeur calculée théoriquement. Il est par exemple possible
de mesurer la déformation biaxiale du silicium en sondant le gap indirect entre les deux
vallées ∆2 (hors plan) selon la direction ∆ [Mungu08], avec une précision sur la déformation
de 2.10−4. Un exemple de mesure de l’état de déformation d’un film SOI déformé (sSOI pour
strained-Silicon On Insulator) de 8 nm est présenté dans [Mungu07]. Cette technique reste
cependant peu utilisée.
1.2.1.3 Spectroscopie Raman
La diffusion Raman, mise en évidence en 1928 [Raman28], correspond à la diffusion
inélastique de la lumière par les modes de vibration élémentaire de la matière, appelés pho-
nons. Le spectre de lumière diffusé possède des caractéristiques particulières. La diffusion
élastique de la lumière, appelée diffusion Rayleigh, est majoritaire. Celle-ci est traduite par




Raman se situe de part et d’autre de cette raie Rayleigh, aux fréquences ν = 2pi
ωi ± ωph ,
voir figure 1.9. La raie Raman correspondant à un décalage vers les basses fréquences (vers
le rouge), est issue de la création d’un phonon lors de l’interaction photon/matière. Nous
parlons de raie de type Stokes. À l’inverse, la raie anti-Stokes correspond à un décalage vers
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les hautes fréquences (vers le bleu), figure 1.9, et correspond à l’absorption d’un phonon lors
de l’interaction photon/matière. Le mode de vibration ωph mis en évidence, indépendant de
la fréquence d’excitation, est caractéristique des liaisons chimiques de la matière. La diffu-
sion Raman est ainsi sensible aux déformations, celles-ci modifiant la longueur (et donc la
constante de raideur) des liaisons chimiques du matériau.
Figure 1.9 – Représentation d’un spectre Raman typique avec la schématisation des niveaux
énergétiques correspondants, adaptée de [Baudo10].
Micro-Raman
La spectroscopie micro-Raman exploite la diffusion Raman en focalisant une source laser
monochromatique (généralement de longueur d’onde UV) sur le matériau d’intérêt, à l’aide
d’optiques de microscope. La lumière rétrodiffusée est ensuite collectée et analysée par un
spectromètre. Le décalage Raman obtenu est comparé à celui théoriquement calculé, permet-
tant ainsi de remonter à l’état de déformation de l’échantillon. Il est par exemple possible de
calculer l’état de déformation biaxial ainsi que la concentration en Ge d’un mélange Si1-xGex
à l’aide du système d’équations suivant (avec ω en cm-1 et x < 0, 4) [Groen97] :
ωSi−Si = 520, 5− 62x− 815ε
ωGe−Si = 400, 5 + 14, 2x− 575ε
ωGe−Ge = 282, 5 + 16x− 385ε
(1.10)
Dans cette publication, une précision de 3 % est obtenue sur la mesure de la concentration de
Ge et de 3.10-4 sur la déformation. La spectroscopie micro-Raman permet d’atteindre une ré-
solution spatiale de l’ordre de 500 nm, et pouvant descendre à 150 nm avec l’utilisation d’un
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objectif à immersion, présentant une grande ouverture numérique [Powel98]. Dans ce dernier
cas, il est aussi nécessaire de travailler avec un laser de faible longueur d’onde, permettant
une meilleure focalisation de la lumière et une faible pénétration des photons dans la matière.
La spectroscopie micro-Raman est utilisée dans l’industrie de la microélectronique pour
obtenir un contrôle rapide de l’amplitude des déformations biaxiales d’un matériau. Son
application suppose d’avoir au préalable un modèle calibré, dépendant du type d’état de
déformation mesuré.
Nano-Raman (ou TERS)
Le nano-Raman, plus précisément nommé diffusion Raman exaltée par effet de pointe
(TERS pour Tip-Enhanced Raman Scattering), est basé sur le même principe. La technique
consiste, en plus d’un montage de type micro-Raman, à insérer une pointe de microscope à
force atomique (AFM pour Atomic Force Microscope) ou de microscope à effet tunnel (STM
pour Scanning Tunneling Microscope) au voisinage de la surface à analyser (voir figure 1.10).
La pointe de microscope à champ proche placée à une distance de la surface de l’ordre du na-
nomètre crée une cavité optique et permet une amplification très localisée du signal Raman.
Ce phénomène se base sur l’effet SERS (Surface-Enhanced Raman Scattering), observé pour
la première fois en 1974 avec l’amplification du signal Raman de la pyridine adsorbée sur une
électrode d’argent [Fleis74]. Cette technique permet de descendre à une résolution spatiale
de l’ordre de 10 nm [Domke10], dépassant ainsi la limite de diffraction de la lumière. Dans
[Repar13], la composition et l’état de contrainte de nano-fils Si1-xGex sont mesurés à l’échelle
de la dizaine de nanomètres avec une précision de 1 % sur la mesure de la concentration de
Ge et de l’ordre de 1.10-4 sur la déformation. L’exaltation du signal Raman est à l’origine
d’une meilleure précision de mesure que pour le micro-Raman. Le TERS reste une technique
Figure 1.10 – Schéma de principe de la mesure TERS, adapté de [Petti03].
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récente (premier montage en 1999 [Inouy99]), dont les développements sont encore actuels
afin de pouvoir l’utiliser en outil de mesure de routine.
La spectroscopie Raman présente cependant des limitations à la mesure des déformations.
Le laser induit un échauffement de l’échantillon. Cet échauffement peut être fort, particu-
lièrement dans le cas de structures de type SOI [Georg07]. Il est donc nécessaire de tenir
compte de cet effet lors de la mesure de déformations par spectroscopie Raman, en utilisant
une faible puissance laser afin de ne pas modifier la structure. Cet effet est d’autant plus
critique dans le cas du TERS, concentrant une grande densité de puissance lumineuse au
voisinage de la pointe. Ayant en tête l’idée de mesurer les déformations à l’échelle nanomé-
trique dans des structures MOS sur substrat SOI, dont l’état de déformation est sensible à
la température, cette limitation est prépondérante.
1.2.1.4 Diffraction de rayons X
La diffraction de rayons X (XRD pour X-Ray Diffraction) est une technique permettant
d’obtenir des informations sur la structure d’un réseau cristallin. Une source de photons de
longueur d’onde autour de 0,15 nm est utilisée (correspondant à la radiation K-α du cuivre).
Dirigés sur un échantillon cristallin, ces photons diffractent avec une intensité maximale,
issue d’interférences constructives, lorsque la loi de Bragg associée à une famille de plans
cristallins {hkl} est vérifiée :
2dhklsinθ = nλ (1.11)
avec dhkl la distance interplanaire, θ l’angle entre le faisceau et la famille de plans, n l’ordre
de diffraction et λ la longueur d’onde. Les déformations du réseau cristallin peuvent ainsi
être obtenues par la mesure de θ, plus grand que dans le cas de la microscopie électro-
nique en transmission. L’un des intérêts de la XRD est que l’interaction entre les RX et la
matière est suffisamment faible afin de vérifier l’approximation cinématique dans certaines
configurations, négligeant ainsi les effets de diffusion multiple. Dans ce cas, l’amplitude de
l’onde diffractée dans l’espace réciproque (diffraction de Fraunhofer, en champ lointain) est
proportionnelle à la transformée de Fourier (TF) de la densité électronique de l’échantillon
[Warre90] :
A(−→Q) ∝ TF [ρ (−→r )] (1.12)
avec −→r et −→Q des vecteurs respectifs des espaces direct et réciproque, A l’amplitude du fais-
ceau diffracté et ρ la densité électronique de l’échantillon.
Les mesures RX sont très répandues dans la microélectronique. Ses deux principaux avan-
tages sont la grande sensibilité de mesure (jusqu’à 10-6) et le fait de ne pas nécessiter de
préparation d’échantillon. C’est donc une technique non destructive, adaptée au contrôle en
ligne de production de l’état de déformation. De plus, la mesure directe sur l’échantillon évite
toute modification de son état de déformation liée à une préparation. Cependant les systèmes
optiques de focalisation des RX actuels ne permettent pas d’avoir un faisceau incident ayant
un diamètre inférieur à 50 µm, ce qui limite la résolution spatiale, et les temps d’acquisition
sont relativement longs.
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En dehors des appareils industriels ou de laboratoire courants, la construction de synchro-
trons de troisième génération à partir des années 1990 tels que l’ESRF (European Synchro-
tron Radiation Facility) à Grenoble ou l’APS (Advanced Photon Source) à Chicago donne
accès à des faisceaux plus focalisés ainsi qu’à des longueurs de cohérence plus élevées. Leur
forte brillance permet des temps d’acquisition très réduits [Bilde05]. Sur ces synchrotrons, il
est possible d’atteindre des tailles de sondes inférieures à 100 nm avec l’utilisation de miroirs
de Kirkpatrick-Baez [Liu05] ou d’optiques de Fresnel ("zone plates") [Chao09], bien que les
tailles de sondes courantes se situent autour de 1 µm. Cependant leur accès est difficile et
des expériences sur ces lignes de RX restent minoritaires.
Il existe une grande variété de techniques de XRD, suivant les caractéristiques de mesure
recherchées. Les notations angulaires en jeu entre l’échantillon et le faisceau RX restent
toujours les mêmes, représentées en figure 1.11. Les principales techniques sont détaillées
dans les paragraphes ci-dessous.
Figure 1.11 – Schéma représentant les 5 degrés de liberté angulaire d’un montage à 4 cercles
de XRD (ω, 2θ, ϕ, ψ et Ω), ici en condition de Bragg pour la famille de plans (hkl).
Micro-diffraction
La micro-diffraction de rayons X utilise un montage classique de XRD (figure 1.11) avec
une optique permettant de focaliser la sonde sur une petite surface. Il est par exemple
possible de faire un balayage en ω, de la courbe d’intensité d’un faisceau diffracté dans le
plan orthogonal à la famille de plan considérée (ou rocking curve), afin de déterminer sa
déformation. Un exemple de cartographie de déformations d’un film SOI avec une résolu-
tion spatiale de 5 µm et une précision de 5.10-6 est reporté dans [Matsu02]. Les tailles de
sondes classiques actuelles permettent une résolution spatiale de 1 µm avec l’utilisation d’un
synchrotron, comme présenté dans [Solak99] pour une étude d’inter-connections Al-Cu. Il
est possible d’améliorer sensiblement cette résolution jusqu’à 100 nm, dans seulement une
dimension, en utilisant un guide d’onde formant un faisceau très elliptique [Di Fo00]. Une
précision sur la déformation inférieure à 10-4 est reportée dans cette publication.
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Micro-diffraction en faisceau blanc (ou micro-Laue)
La micro-diffraction en faisceau blanc se sert d’un montage équivalent à la micro-diffraction,
mais sans monochromateur, pour utiliser le rayonnement de freinage. La sonde RX polychro-
matique crée alors un diagramme de diffraction de Laue après diffusion sur l’échantillon. Il
n’est dans ce cas pas possible d’appliquer directement la loi de Bragg (équation 1.11), car la
longueur d’onde incidente n’est pas connue précisément. Il faut alors indexer des taches de
diffraction fortes et connues, au minimum trois, afin de se repérer dans le diffractogramme.
Cette technique permet d’obtenir directement le tenseur 3D des déformations [Larso02], avec
une précision de 10-4 et une résolution spatiale identique à celle de la micro-diffraction.
Diffraction en incidence rasante (GIXRD)
La diffraction de rayons X en incidence rasante (GIXRD pour Grazing Incidence X-Ray
Diffraction) est adaptée à l’analyse de couches minces. Ce montage est utilisé pour l’étude
des déformations dans le plan, c’est à dire des plans {hk0}, orthogonaux à la surface. Pour
cela le montage classique figure 1.11 est légèrement modifié, par l’introduction d’un faible
angle d’incidence αi entre le faisceau et la surface de l’échantillon, voir figure 1.12. Les plans
{hk0}, qui ne sont géométriquement pas accessibles en condition de Bragg, sont sondés
avec un écart angulaire αi de leurs conditions de Bragg. Ce type de mesure est adapté
aux structures SOI car il permet de contrôler la profondeur de pénétration des RX dans
l’échantillon en contrôlant l’angle d’incidence : augmenter αi augmente la profondeur de











Figure 1.12 – (a) Schéma représentant la géométrie d’une mesure GIXRD sur un échantillon
sSOI ayant une orientation de surface [001]. (b) Représentation de la mesure sur les plans
{220} dans l’espace réciproque. Figures adaptées de [Baudo09].
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ω permet alors un contrôle de l’angle de twist (figure 1.4) ou de la mosaïcité du film mince,
avec une mesure relative de ∆ω. Un balayage radial en (ω, 2θ) autour d’une réflexion donne
accès à la distance interplanaire dhk0 et donc aux déformations. Ce type de mesure permet
d’obtenir des informations sur des couches très fines, mais la résolution spatiale est faible à
cause de la projection du faisceau RX sur la surface avec un faible angle d’incidence. Ces
mesures vérifient généralement l’approximation cinématique, du fait de la faible profondeur
de pénétration des RX, facilitant l’interprétation des résultats. Un exemple de réalisation
sur une structure de type sSOI avec une résolution spatiale de 2 x 0,5 mm2 et une précision
de 2.10-4 est présenté dans [Baudo09].
Diffraction haute résolution (HRXRD)
La diffraction de rayons X haute résolution (ou HRXRD pour High Resolution X-Ray
Diffraction) a pour objectif d’obtenir le tenseur 3D des déformations en chaque point d’une
structure cristalline périodique. Un montage de XRD classique est utilisé (figure 1.11), sur
un diffractomètre de haute précision angulaire, sans chercher à focaliser la sonde RX autant
que dans le cas de la micro-diffraction. Le détecteur est une caméra CCD permettant d’en-
registrer dans l’espace réciproque la sous-structure autour d’une tache de diffraction forte.
Cette cartographie d’espace réciproque est appelée RSM (Reciprocal Space Map). La sous-
structure apparaissant autour d’une tache de diffraction est liée à la périodicité cristalline
du motif unitaire de l’échantillon : géométrie et champ de déformation. La condition d’appa-
rition de cette sous-structure est que la source RX ait une longueur de cohérence supérieure
à quelques périodicités de la structure dans l’espace réel. Les sous-structures de l’espace ré-
ciproque, situées au voisinage des taches de diffraction fortes, sont de faible périodicité car
les espaces réel et réciproque sont liés par une TF (équation 1.12), d’où découle la relation
suivante sur les longueurs : Q = 1
r
.
Afin de comprendre ces résultats, il est possible d’exprimer l’amplitude complexe de















avec −→Q = −→k′−−→k le vecteur de diffusion (figure 1.11), fn le facteur de diffusion de l’atome n et
rn sa position dans la maille primitive, Rm la position des mailles du cristal relaxé et um leur
déplacement. F (−→Q) est le facteur de structure de la maille primitive du cristal. L’intensité
I enregistrée par la caméra en champ lointain s’exprime alors de la manière suivante :
I(−→Q) =








Avec cette formulation relativement simple, il paraît presque possible d’accéder au champ de
déformation en tout point de l’objet (à partir de −→um). Cependant deux gros problèmes sont
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rencontrés pour ce traitement :
i. L’accès à l’intensité de l’onde, et non directement au terme d’amplitude, fait perdre
la partie complexe de l’expression. Ce terme perdu est la phase de l’onde, contenant
l’information des déplacements atomiques et donc des déformations. Il est en effet
impossible de remonter directement à l’amplitude complexe de l’onde et donc au champ
de déformation de l’échantillon par une TF inverse. C’est ce qui appelé le problème de
phase.
ii. Cette expression est valide sous approximation cinématique (approximation de Born).
Or des effets de diffusion multiple sont à prendre en compte pour des échantillons dont
la structure périodique a une profondeur dépassant ces conditions cinématiques.
Il est toutefois possible d’exploiter cette mesure de façon indirecte. Il faut pour cela utiliser
une méthode de test et raffinement par itérations : une diffraction est simulée à partir d’une
structure test, puis est comparée à la diffraction expérimentale. La structure d’entrée est
ensuite raffinée par itérations. Cette forte limitation nécessite d’avoir initialement une idée
du champ de déformation de la structure.
Un exemple de HRXRD est présenté dans [Ezzai12]. Le champ de déformation du sub-
strat Si, engendré par un dépôt périodique de lignes de SiN, est retrouvé par l’utilisation d’un
modèle de mécanique structurale par éléments finis (voir partie 1.4). Le champ de déplace-
ment calculé est injecté en entrée de simulation de l’intensité diffractée. Un second exemple
présenté dans [Gailh07] utilise une source synchrotron plus cohérente permettant d’obtenir
des RSMs de meilleure qualité. Les déformations d’une structure équivalente à la précédente,
mais réalisée sur SOI, sont étudiées avec une résolution spatiale de l’ordre de 10 nm et une
sensibilité de 10-4.
Diffraction en faisceau cohérent
La diffraction en faisceau cohérent utilise un montage de HRXRD avec un faisceau dont
la longueur de cohérence est supérieure à la dimension de l’échantillon étudié, ce qui est le
cas avec l’utilisation d’une source synchrotron. L’intérêt est que chaque point de l’échantillon
englobé par la sonde RX interfère avec tous les autres dans l’espace de Fourier. Le fort degré
de cohérence spatiale permet de réaliser des RSMs sur objets uniques (non périodiques).
Cette technique se base sur le développement d’algorithmes de résolution du problème de
phase, afin d’accéder au tenseur des déformations en tout point de l’échantillon, à partir
d’une série de RSMs [Robin09]. Cette série est réalisée autour d’un pic de Bragg d’intérêt,
avec une légère déviation angulaire entre chaque RSM (imagée en 2D), afin de reconstruire
l’espace réciproque en 3D. La résolution spatiale de l’algorithme d’inversion est limitée par
la fréquence d’échantillonnage de la caméra CCD dans l’espace réciproque. Le théorème de
Shannon-Nyquist doit être vérifié : la résolution spatiale obtenue sera au maximum égale à
deux fois la fréquence maximale contenue dans la RSM. La diffraction en faisceau cohérent,
à la différence de la HRXRD, ne nécessite aucune hypothèse initiale sur la structure. Cette
technique est actuellement en plein développement et n’est donc pas une méthode de mesure
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de déformations de routine.
Le même exemple que celui présenté dans le paragraphe sur la HRXRD, avec des lignes
périodiques de SOI contraint, est traité avec la méthode de diffraction en faisceau cohérent
dans [Minke07]. Un bon accord entre les résultats est obtenu, ici avec une résolution spatiale
de 8 nm. Un autre exemple de diffraction en faisceau cohérent sur un nanocristal de plomb
unique est présenté dans [Pfeif06], avec une résolution spatiale de 40 nm.
1.2.1.5 Diffraction d’électrons rétrodiffusés
La diffraction d’électrons rétrodiffusés (EBSD pour Electron BackScatter Diffraction)
permet d’avoir accès à des cartographies d’orientation de surface, de texture cristallogra-
phique et plus récemment au champ de déformation d’un échantillon cristallin. La surface
de l’échantillon cristallin est sondée avec un faisceau d’électrons d’énergie comprise entre
10 et 30 keV, dans un microscope électronique à balayage (SEM pour Scanning Electron
Microscope). L’utilisation d’un canon à émission de champ froid comme source d’électrons,
possédant une forte brillance, permet d’obtenir une sonde de très petite taille, donnant ainsi
accès à une résolution spatiale de d’ordre de 20 nm. Une partie des électrons incidents est
rétrodiffusée vers la surface après interaction quasi-élastique avec un noyau atomique. Ces
électrons peuvent ensuite être diffusés élastiquement par les électrons de la maille cristalline,
c’est la diffusion de Rutherford. Ces diffusions se passent typiquement à une profondeur
d’échantillon inférieure à 10 nm (dépendante du matériau et de l’énergie du faisceau d’élec-
trons incident), définissant ainsi la sensibilité en profondeur de l’EBSD. La diffusion du
réseau cristallin périodique donne lieu à des cônes de diffraction, appelés cônes de Kossel,
voir figure 1.13. Leur rayon de courbure est grand devant les dimensions du détecteur CCD.
L’intersection de ces cônes sur la caméra donne alors un ensemble de paires de lignes paral-
lèles, appelées lignes de Kikuchi, issues du point de focalisation de la sonde électronique sur
l’échantillon. L’interprétation de ces diagrammes de Kikuchi passe par une bonne extrac-
tion logicielle de la géométrie de ces lignes, actuellement souvent réalisée au moyen d’une
(b)(a)
Figure 1.13 – (a) Schéma de principe de la formation d’un diagramme de Kikuchi sur le
détecteur et (b) section de ce diagramme [Mauri08].
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transformée de Hough [Mauri08]. Les cartographies d’orientation peuvent être extraites à
partir de l’orientation des lignes de Kikuchi, dont l’utilisation est routinière depuis une quin-
zaine d’années [Humph01]. L’extraction de la déformation est plus délicate. Une première
technique consistait à retrouver la déformation à partir de l’angle de Bragg (équation 1.11)
issu de la largeur d’une bande de Kikuchi correspondant à un jeu de plan atomique. Cette
méthode était peu précise, donnant une sensibilité de l’ordre de 5.10-3 [Wilki06]. Plus récem-
ment, le calcul des déformations a été développé à partir du déplacement des pôles dans le
diagramme de Kikuchi, initialement décrit dans [Troos93]. Une mesure routinière avec une
résolution de 2.10-4 est atteignable par cette méthode [Wilki12]. De très récents développe-
ments montrent la possibilité de descendre à une résolution spatiale inférieure à 10 nm, par
l’utilisation du diagramme de diffraction de Kikuchi en transmission (TKD pour Transmis-
sion Kikuchi Diffraction) dans un SEM, avec l’utilisation d’un échantillon aminci transparent
aux électrons [Trimb14]. À l’heure actuelle, cette méthode a seulement montré sa pertinence
pour la cartographie d’orientation.
1.2.2 Techniques de microscopie électronique en transmission
Bien que largement centrée sur la microscopie électronique en transmission (TEM pour
Transmission Electron Microscope), ce chapitre n’a pas pour vocation d’être exhaustif sur ce
sujet. Toutes les informations nécessaires peuvent être trouvées dans des livres généraux trai-
tant de la TEM, comme [Willi09] ou [Reime08]. Cependant un soin particulier sera apporté
à la description de l’holographie électronique en champ sombre (partie 1.2.3), technique de
mesure principale utilisée au cours de cette thèse.
1.2.2.1 Analyse de contraste en champ sombre
L’analyse de contraste en champ sombre (EDCI pour Electron Diffraction Contrast Ima-
ging) permet une analyse qualitative rapide des déformations de l’échantillon. Celui-ci est
orienté en condition de 2-ondes sur une famille de plans {hkl}, et observé en champ sombre.
Le contraste obtenu va alors être sensible aux conditions de Bragg (équation 1.11) de la
famille de plans considérée, et donc à leur déformation et leur rotation. Une préparation par
faisceau d’ions focalisé (FIB pour Focused Ion Beam, voir partie 1.3.2) est indispensable afin
d’obtenir un échantillon d’épaisseur constante et de s’affranchir des artefacts correspondants.
La possibilité d’une exploitation quantitative des ces images a été démontrée dans [Janss97].
Par la suite, une procédure de traitement quantitatif a été décrite dans [Demar00]. Cette
exploitation passe par une simulation par éléments finis (voir partie 1.4) des contraintes de
l’échantillon. Pour cela il est nécessaire de connaître l’épaisseur et la géométrie de l’échan-
tillon ainsi que les caractéristiques mécaniques des matériaux qui le composent. Une simu-
lation de l’image champ sombre est ensuite réalisée, tenant compte du champ de contrainte
obtenu par éléments finis, en résolvant les équations de Howie-Whelan [Hirsc77] en condition
de 2-ondes. Pour finir, l’image simulée est comparée à l’image expérimentale en niveaux de
gris. Des itérations sont réalisées en ajustant la simulation par éléments finis, afin d’obtenir
la meilleure simulation d’image champ sombre possible. Cette méthode est donc complexe
à mettre en œuvre et dépendante de multiples paramètres. Cependant, une précision de
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10 MPa avec une résolution spatiale de 10 nm est rapportée pour une structure MOSFET
dans [Li05].
1.2.2.2 Moirés
Le moiré est un phénomène connu de longue date dans la vie courante, mais aussi en
TEM [Mente56], donnant lieu à des franges caractéristiques lors de la superposition de deux
réseaux, comme illustré figure 1.14. L’orientation des franges et l’interfrange sont liées à
l’orientation et à la périodicité relative entre les deux réseaux. Dans le cas de la TEM,
ces franges apparaissent lorsque le faisceau d’électrons peut être diffracté successivement
par deux réseaux cristallins, donnant lieu à des franges d’interférence dans l’image. Une
première diffraction du faisceau d’électrons incident de vecteur d’onde −→k0 par une famille de




ghkl1 , voir figure 1.14. Le même






ghkl2 . Le vecteur







ghkl1 . Finalement, par un jeu de diffraction multiple, ce vecteur
de diffraction ±−−→ghklM est retrouvé de part et d’autre du faisceau transmis et des faisceaux
diffractés ±−−→ghkl, voir figure 1.14. Ce vecteur de diffraction de moiré porte l’information des
Figure 1.14 – Principe de formation des franges de moiré par superposition de deux réseaux
sous différentes conditions : (a) dilatation pure de 10 % et (b) rotation pure de 7°. (c) Moirés
créés par la superposition de deux toiles en tissus, rétroéclairées par une lumière rouge. (d)
Principe de formation de moirés en imagerie TEM, par diffraction multiple, représentant les
notations utilisées.
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franges de moirés contenues dans le plan image : même direction et interfrange if =
1∣∣∣∣−−→ghklM ∣∣∣∣ .
Cette relation découle de la théorie de l’optique de Fourier en imagerie TEM : les plans
image et de diffraction sont liés par une TF [Reime08] :
A(−→q ) = TF [Ψ (−→r )] (1.15)
avec −→r et −→q des vecteurs respectifs des plans image et de diffraction, A l’amplitude de
l’onde dans le plan de diffraction et Ψ la fonction d’onde du plan objet de la lentille.
Les franges de moiré permettent d’obtenir des informations quantitatives sur un réseau
cristallin, relativement à l’autre réseau. Il est possible d’exprimer de façon exacte la distance
interplanaire dans le cas d’une dilatation pure (équation 1.16) ou l’angle entre les deux














avec dhkl1 et dhkl2 les distances interplanaires respectives des plans {hkl} des cristaux 1 et 2 et
β l’angle formé entre les familles de plans des deux cristaux. Pour aller plus loin, une analyse
géométrique de la figure de diffraction 1.14 permet d’interpréter le cas général comportant
une combinaison de dilatation et de rotation, afin d’exprimer directement la rotation relative
entre les deux réseaux ainsi que la distance interplanaire du cristal 2 :
β = sin−1
(










avec ω l’angle formé entre les plans {hkl} du cristal 1 et les franges de moiré, voir figure 1.14.
La formule 1.18 est exacte tandis que l’expression 1.19 est approximée pour les petits angles
β. Dans la pratique en TEM, on se place en condition d’illumination 2-ondes sur les plans
{hkl} et en champ clair : le faisceau transmis entouré des taches de double diffraction est
isolé avec un diaphragme objectif. Des franges de moiré peuvent aussi apparaître en imagerie
haute résolution. Dans ce cas l’interprétation quantitative est plus complexe, puisqu’il faut
savoir par quels plans atomiques sont formées les franges observées.
Un exemple d’utilisation de moirés est présenté dans [Clave92]. Il s’agit de précipités
d’arsenic formés dans des couches de GaAs, analysés aussi bien avec des conditions d’ima-
gerie classique que haute résolution. Cette technique est très sensible aux déformations et
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rotations relatives. Cependant la résolution spatiale atteignable dépend de l’interfrange :
plus les déformations relatives sont élevées, plus l’interfrange sera faible et meilleure sera la
résolution spatiale atteignable. [Beche09b] rapporte une résolution spatiale de 20 nm et une
sensibilité de 5.10-4 sur des structures sSOI étudiées en vue plane.
Récemment, la technique de frange de moiré par balayage (SMF pour Scanning Moiré
Fringe) a été développée pour une analyse quantitative. Cette méthode de microscopie élec-
tronique à balayage par transmission (STEM pour Scanning Transmission Electron Micro-
scopy) consiste à analyser de franges de moiré formées par le pas du système de balayage de
la sonde du STEM et le réseau cristallin de l’échantillon [Kim13b]. Cette technique permet
d’obtenir les déformations d’une famille de plans avec une résolution spatiale de l’ordre de
10 nm et une précision de 2.10-3 sur des champs de vue supérieurs à 0,5 µm. Cette mé-
thode est appliquée dans [Kim13a] à la mesure des déformations dans le plan d’une série de
p-MOSFETs.
1.2.2.3 Nano-diffraction et précession
La nano-diffraction électronique (NBED pour Nano-Beam Electron Diffraction) consiste
à concentrer la sonde du TEM sur une zone de l’échantillon orientée en axe de zone, en
faisceau quasi-parallèle, et à analyser la figure de diffraction obtenue. L’intersection de la la
sphère d’Ewald de rayon k0 =
1
λ
(avec λ la longueur d’onde des électrons) et des nœuds du
réseau cristallin réciproque décrit le diagramme de diffraction obtenu. Le relâchement des
conditions de Bragg dans la direction d’amincissement de l’échantillon transforme ces nœuds
en bâtonnets et autorise ainsi de nombreuses taches de diffraction à apparaître, figure 1.15.
L’analyse des positions des taches de diffraction de la zone de Laue d’ordre 0 (ZOLZ pour
Zero Order Laue Zone), sensibles à la déformation, permet de calculer le tenseur des dé-
formations 2D. Un algorithme de recherche de maximum est utilisé pour analyser l’image.
Cette mesure point à point est facilement automatisable afin de réaliser des cartographies
du tenseur des déformations. Une résolution spatiale de 10 nm avec une sensibilité de 1.10-3
peut être obtenue [Usuda05]. La sensibilité peut être poussée à 6.10-4 avec une résolution
de 3 nm en utilisant un correcteur d’aberration de la sonde électronique du TEM [Beche09a].
La NBED est sensible aux effets dynamiques. La distribution d’intensité d’une tache de
diffraction va dépendre du niveau de l’intersection de la sphère d’Ewald avec le bâtonnet
dans l’espace réciproque, c’est-à-dire de l’écart à l’angle de Bragg. L’intensité diffractée en
fonction de l’écart à l’angle de Bragg sg décrit une courbe appelée rocking curve, figure 1.15.
Il est possible de s’affranchir des effets dynamiques en utilisant un module de précession de
la sonde électronique (PED pour Precession Electron Diffraction). Cela permet à la sonde
de décrire des rotations avec un faible angle (de l’ordre de 0,5°) autour de l’axe de zone de
la mesure (figure 1.15), générées par les déflectrices électrostatiques de la sonde du TEM
[Rouvi13]. L’enregistrement du diagramme de diffraction est moyenné temporellement sur
une ou plusieurs périodes de rotation. Cela permet d’atténuer très fortement les effets dyna-
miques de la figure de diffraction, par l’enregistrement d’une intensité diffractée intégrée sur
l’écart à l’angle de Bragg, figure 1.15. La PED permet d’atteindre une précision de défor-
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Figure 1.15 – Intersection de la sphère d’Ewald avec les nœuds de la ZOLZ de l’espace ré-
ciproque (a) en axe de zone et (b) hors axe de zone, avec représentation de la rocking curve
associée à un bâtonnet du réseau réciproque selon la direction d’amincissement de l’échan-
tillon. (c) Schéma de principe de la précession électronique. Figure adaptée de [Jacob13].
mation de 2.10-4 et une résolution de 2 nm. Cela a été montré sur une structure MOSFET
dans [Coope15], avec un TEM équipé d’un correcteur d’aberration de la sonde.
1.2.2.4 Diffraction d’électrons en faisceau convergent
La sensibilité aux déformations d’un échantillon cristallin de la diffraction d’électrons
en faisceau convergent (CBED pour Convergent Beam Electron Diffraction) est connue de
longue date [Kosse39]. En revanche, l’exploitation quantitative des résultats est beaucoup
plus récente [Zuo92]. La technique consiste à focaliser la sonde électronique sur l’échantillon,
avec un angle de convergence α de l’ordre de 5 à 20 mrad. Le diagramme de diffraction
obtenu est équivalent à une superposition des clichés de diffraction en faisceau parallèle,
pour toutes les orientations contenues dans le cône d’incidence d’angle 2α, voir figure 1.16.
L’image de diffraction est alors constituée de disques centrés sur les nœuds du réseau réci-
proque, dans lesquels apparaissent des contrastes complexes. Les contrastes d’intérêt sont
des défauts (dans le disque transmis) ou des excès (dans les disques diffractés) d’électrons
générés par des plans cristallins en conditions de Bragg, figure 1.16. Les lignes provenant des
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zones de Laue d’ordre supérieur (HOLZ pour Higher Order Laue Zone) sont particulièrement
intéressantes puisqu’elles sont fines et peuvent donc être repérées précisément, par exemple
avec une transformée de Hough. Afin d’analyser facilement les lignes de HOLZ, il convient
de s’éloigner des axes de zones forts de l’échantillon de plusieurs degrés, pour minimiser les
contrastes liés à la ZOLZ. Ceci est une limitation pour la mesure dans des dispositifs de la
microélectronique, fabriqués avec une orientation en axe de zone fort. Combinée à la forte
épaisseur des échantillons requise pour la CBED (> 150 nm), la projection résultant des
interfaces peut être limitante dans le cas de structures nanométriques, telles que des MOS-
FETs sur substrat SOI.
Figure 1.16 – (a) Schéma de principe du chemin optique des électrons pour la CBED,
faisant apparaître les lignes d’excès et de défauts, adapté de [Morni98]. (b) Cliché CBED
à 200 keV du disque transmis d’un échantillon de silicium non contraint en axe de zone
< 230 >, montrant les lignes de défauts de HOLZ [Senez03].
Le processus de mesure CBED consiste à simuler le cliché de diffraction à partir de la
théorie dynamique, et à comparer les positions des lignes de HOLZ du disque transmis à
l’image simulée. Il faut donc bien connaître l’épaisseur de l’échantillon (celle-ci peut être
obtenue par les contrastes liés à la ZOLZ) et les conditions de l’expérience. Les déformations
cristallines d’entrée de simulation de l’image de diffraction sont ajustées par itérations, jus-
qu’à obtenir la meilleure correspondance avec l’image expérimentale [Kim04]. Le tenseur des
déformations 3D peut ainsi être obtenu. Cependant des effets de dédoublement des lignes
de HOLZ peuvent être engendrés par une courbure des plans atomiques à travers l’épaisseur
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de l’échantillon, principalement causée par des effets de relaxation de lame mince contenant
des structures fortement contraintes. Cette limitation est surmontable en s’appuyant sur une
simulation par éléments finis, définissant l’état de déformation de l’échantillon à travers son
épaisseur [Houde06].
Finalement, la CBED permet d’atteindre une résolution spatiale de 2 nm avec un cor-
recteur d’aberration de la sonde (dépendante de l’angle de convergence du faisceau et de
l’épaisseur de l’échantillon) et une sensibilité de 2.10-4 sur les déformations [Beche13]. Un
exemple de mesure CBED sur une structure MOSFET est présenté dans [Zhang06a].
1.2.2.5 Haute résolution
La microscopie électronique à haute résolution (HREM pour High Resolution Electron
Microscopy) permet de visualiser les colonnes atomiques. L’enregistrement d’une image TEM
à fort grandissement comporte un contraste de phase, engendré par les interférences entre
électrons diffusés par les atomes de l’échantillon. Ce contraste est représentatif de la structure
du cristal, mais pas de la position exacte des colonnes atomiques (les distances interplanaires
restent fiables). De plus, il dépend fortement de la préparation d’échantillon (épaisseur, amor-
phisation de surface) et des conditions expérimentales (défocus et autres aberrations). Cepen-
dant la maximisation expérimentale du contraste de l’image sur un échantillon d’épaisseur
constante en axe de zone fort est suffisante pour une exploitation quantitative des informa-
tions qu’elle contient [Hytch01]. L’avènement des correcteurs d’aberration image associés à
un canon à émission de champ (FEG pour Field Emission Gun) facilite l’analyse quantita-
tive des images TEM HREM, par un élargissement de la bande passante de la fonction de
transfert de contraste de phase [Haide98]. Cependant ces images TEM HREM comportent
des artefacts compliquant l’analyse quantitative. Premièrement des distorsions liées au sys-
tème optique du microscope affectent l’image. Ces distorsions sont dues aux aberrations
de la lentille objectif et des lentilles projecteurs du TEM et peuvent être corrigées de fa-
çon systématique [Hue05]. La seconde source d’erreur provient des distorsions du système
d’acquisition, liées aux paquets de fibres optiques conduisant les photons du scintillateur
au CCD. Une correction systématique peut aussi être appliquée, de la même manière, avec
l’utilisation du Ronchigramme de la caméra.
Le STEM permet aussi d’imager les colonnes atomiques d’un échantillon placé en axe de
zone. Dans ce cas un système de déflectrices électrostatiques balaye la sonde la plus petite
possible sur l’échantillon et un détecteur collecte l’intensité du signal en chaque point afin
de reconstruire l’image. Les correcteurs d’aberration sonde associés à un FEG permettent
d’obtenir des images de très bonne résolution [Dellb01]. Dans le but d’une analyse quantita-
tive des images STEM HREM, les artefacts proviennent principalement des distorsions du
système de balayage, dont une partie (basse fréquence) peut être corrigée de façon systé-
matique [Sanch06]. D’autre part les erreurs (haute fréquence) liées au désalignement entre
lignes de balayage peuvent être négligées en orientant la direction du balayage parallèle à la
direction cristallographique mesurée [Chung10].
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L’obtention d’une image haute résolution de qualité dépend fortement de l’échantillon :
l’épaisseur la plus faible possible est recherchée, typiquement inférieure à 50 nm. Dans cette
gamme d’épaisseur, les effets de relaxation de la lame mince sont importants [Gibso85]. Il
est cependant possible de passer outre cette limitation et de retrouver l’état de déformation
avant amincissement avec le couplage d’une simulation par éléments finis de la structure
[Kret01].
Il existe trois méthodes principales appliquées à l’analyse quantitative de déformations
sur des images HREM :
Repérage de maximum
Le traitement des images HREM par repérage de maximum est connu sous le nom de
peak finding. Un algorithme permettant de cartographier les distances entre deux maximums
contigus de l’image est utilisé. Une partie de l’image est choisie comme zone de référence,
désignant la maille cristalline non déformée. La soustraction de ces distances de référence à
la cartographie permet d’obtenir le champ de déplacement atomique [Bierw93]. Le tenseur
2D des déformations est ensuite simplement calculé à partir des dérivées de ce champ de
déplacement (voir équations 1.24). L’image HREM peut être filtrée, typiquement avec un
filtre de Wiener, de Bragg ou un passe-bas, afin d’obtenir de meilleures performances des
algorithmes. Plusieurs algorithmes de repérage de maximum existent, parmi lesquels ceux
décrits dans [Rosen96], [Du02] et [Galin07]. La résolution spatiale de la technique correspond
à une distance interplanaire. Ce traitement est ainsi bien adapté, entre autre, à l’étude
d’interfaces. Un exemple de cette méthode appliquée à du sSOI est présenté dans [Mouta09].
Analyse de diffractogramme
L’analyse de diffractogramme consiste à réaliser la TF locale d’une zone de l’image
HREM. Cette TF obtenue par transformée de Fourier rapide (FFT pour Fast Fourier Trans-
form) permet de mesurer les distances interplanaires de la zone considérée, en repérant la
position des maximums d’intensité dans la FFT locale. Ces distances peuvent être conver-
ties en déformations en utilisant une FFT dans la zone de référence (non déformée) de
l’échantillon : εhkl =
dhkl − dre´fhkl
dre´fhkl
. Cette méthode, réalisée dans l’espace réciproque, fournit
des analyses locales de l’image HREM avec une résolution spatiale de l’ordre de 3 nm, limite
nécessaire à la réalisation d’une FFT locale [Ang05].
Analyse de phase géométrique
L’analyse de phase géométrique (GPA pour Geometric Phase Analysis) est une méthode
utilisant aussi l’espace réciproque, mais permettant d’obtenir une cartographie du tenseur
des déformations. L’intensité I(−→r ) de l’image HREM d’un cristal parfait peut s’écrire de la
manière suivante [Hytch98] :




avec −→g un vecteur de l’espace réciproque associé à une famille plan cristallin. Les compo-
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Figure 1.17 – Principe du calcul du tenseur des déformations par GPA. (a) Image HREM
avec en insert sa FFT montrant les deux vecteurs de l’espace de Fourier utilisés pour le
calcul. (b) Images de phase associées à ces deux vecteurs avec la zone de référence placée
dans le Si. (c) Cartographie des composantes des déformations εxx, εyy et εxy ainsi que des
rotations ωxy et de la dilatation de la maille Dxy. (d) Tracés schématiques des profils de
l’image HREM et de l’image de phase. Figure extraite de [Javon12].
santes Ig peuvent être obtenues par filtrage dans l’espace de Fourier. Un masque est centré
sur le vecteur −→g considéré dans la FFT de l’image (figure 1.17). Le rayon du masque agit
comme un filtre passe-bas dans l’espace réciproque et limite ainsi la résolution spatiale du
traitement à 1
Rmasque
. La FFT inverse autour de la fréquence spatiale isolée permet de dé-
composer Ig :
Ig(−→r ) = Ag(−→r )eiϕG(−→r ) (1.21)
avec Ag l’amplitude des franges dans l’image HREM et ϕG leur position. Ce second terme,
appelé phase géométrique, est lié au déplacement des franges associées aux plans (hkl) :
ϕGhkl(−→r ) = −2pi−→ghkl.−−→uhkl(−→r ) (1.22)
avec −−→uhkl le déplacement des franges associées aux plans atomiques considérés. Il convient
alors de fixer une zone de référence dans l’image de phase, correspondant à une déformation
nulle (figure 1.17). La cartographie du champ de déplacement atomique −→u peut alors être
obtenue en combinant deux fréquences spatiales −→g de directions non-colinéaires [Hytch98] :
−→u (−→r ) = − 12pi
[
ϕG1 (−→r )−→a1 + ϕG2 (−→r )−→a2
]
(1.23)
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avec −→a1 et −→a2 les vecteurs de base du réseau direct tels que −→ai .−→gj = δij, où δ est le sym-
bole de Kronecker. Pour terminer l’analyse, les composantes du tenseur des déformations





























avec εij la déformation axiale si i = j et le cisaillement si i 6= j, ωij les rotations rigides dans le
plan (positives dans le sens trigonométrique) etDij la dilatation de la maille. Le module com-
plémentaire GPA pour DigitalMicrograph, distribué par HREM Research, prend en charge
ce traitement. Dans ce module, la formule pour les grands déplacements est implémentée,
dont les équations sont présentées en annexe de [Hytch98]. Il permet une résolution spatiale
maximale de deux fois la distance interplanaire et une précision de 1.10-3 sur les déforma-
tions. La méthode a été appliquée à la cartographie de déformations dans des transistors sur
silicium massif [Hue08] et sur SOI [Coope12b].
1.2.2.6 Holographie en champ sombre en ligne
L’holographie en champ sombre en ligne (DIH pour Dark-field In-line Holography) permet
de cartographier les déformations d’un échantillon cristallin [Koch10b]. La technique expéri-
mentale est simple, demandant l’acquisition d’une série focale de l’image champ sombre de
l’échantillon, voir figure 1.18. Un algorithme complexe de résolution du problème de phase
(problème explicité en partie 1.2.1.4) permet de calculer la phase géométrique associée au
Figure 1.18 – Principe de la DIH, présentant les effets d’une série focale sur le contraste (a)
schématiquement et (b) sur une structure p-MOSFET avec source/drain SiGe [Koch10b].
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vecteur de diffraction considéré à partir des intensités des images de la série focale [Koch08].
Cet algorithme est basé sur l’équation de transport de l’intensité (TIE pour Transport Inten-
sity Equation) [Teagu83]. L’information sur les déformations est calculée à partir de l’image
de phase géométrique, comme décrit partie 1.2.2.5. Il est donc possible de cartographier
le tenseur des déformations 2D en utilisant deux taches de diffraction non-colinéaires. La
résolution spatiale de la DIH est limitée par le diamètre du diaphragme objectif du TEM
(figure 1.18). Une résolution typiquement inférieure à 1 nm est obtenue et des images de
l’ordre du micromètre peuvent être exploitées avec une précision de l’ordre de 1.10-4. Ces
performances montrent une technique naissante très prometteuse pour l’analyse des défor-
mations dans des dispositifs de la microélectronique. Un exemple sur une structure p-MOS
est reporté dans [Ozdol14] et un second sur une structure multi-puits quantiques InGaN
dans GaN dans [Song15].
1.2.3 Holographie électronique en champ sombre et application
au SOI
L’holographie électronique en champ sombre (DFEH pour Dark-Field Electron Hologra-
phy), bien que pouvant être classée dans la partie 1.2.2 regroupant les méthodes de mesure
de déformations utilisant le TEM, bénéficie d’une section à part entière en tant que technique
pivot de ce travail de thèse. Dans cette partie est présentée, en plus de la description de la
technique, son adéquation à l’étude des structures étudiées dans cette thèse. Nous parlons
là de transistors MOSFETs planaires fabriqués sur SOI pour le nœud technologique 14 nm
de l’ITRS. Ces structures comportent typiquement un film cristallin sur isolant de l’ordre de
8 nm d’épaisseur. En effet, la possibilité de cartographier les déformations dans ce type de
structures par DFEH n’avait pas été démontrée avant le début de cette thèse.
1.2.3.1 La technique
Le principe de l’holographie a été mis en évidence dans un TEM en 1948 [Gabor48].
C’est une technique permettant l’enregistrement simultané de la phase et de l’amplitude de
l’onde, résolvant ainsi le problème de phase présenté en partie 1.2.1.4. Elle a ensuite évolué et
il est maintenant recensé une vingtaine de configurations TEM différentes pour l’holographie
[Cowle92]. L’idée de mesurer les déformations à partir de la phase géométrique enregistrée
par une configuration holographique découle de [Hytch08]. Elle a été initiée avec la DFEH,
brevetée [Hytch13], développée au CEMES-CNRS en 2008. Elle consiste en une configuration
hybride entre la méthode des moirés présentée partie 1.2.2.2 et la technique d’holographie
hors axe optique, voir figure 1.19.
Principe de l’holographie hors axe optique
L’holographie hors axe optique consiste à faire interférer deux ondes électroniques dans
un TEM, par l’action d’un biprisme de Möllenstedt [Molle55]. C’est un fil de diamètre mi-
crométrique qui, porté à un certain potentiel électrique, permet d’infléchir la trajectoire
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Figure 1.19 – Schéma de principe de la DFEH en (c), qui correspond à une configuration
mixte entre (a) une configuration de moirés et (b) une configuration d’holographie électro-
nique hors axe optique.
des électrons par l’intermédiaire d’une force électrostatique. Cette action crée un dépha-
sage entre les deux fronts d’onde : l’un décrivant un parcours libre dans la colonne TEM
et l’autre traversant l’échantillon (figure 1.19). Après superposition dans le plan image, un
interférogramme est obtenu, porté par une fréquence qh liée au déphasage entre les deux
fronts d’onde engendrés par le biprisme. L’intensité de l’hologramme pour une onde plane
incidente ψ0(r) = A0(r)e2ipi
−→
k .−→r peut s’écrire [McLeo14] :
I(r) = |ψ0(r) + ψs(r)|2
= A20(r) + A2s(r) + 2C(r)A0(r)As(r).cos(2pi−→qh .−→r + ϕs(r))
(1.25)
avec r = x, z des coordonnées dans le plan de l’échantillon, −→r = −→x + −→z , ψs l’onde ayant
traversé l’échantillon, C = Imax − Imin
Imax + Imin
le contraste de l’hologramme (paramètre discuté en
annexe B) et ϕs le déphasage introduit par l’échantillon. La partie de l’onde incidente décri-
vant un parcours libre à travers la colonne sert de référence à l’interférogramme. La seconde
partie traversant l’échantillon subit un déphasage dont l’origine est double : le potentiel élec-
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trostatique et le potentiel vecteur du champ magnétique [Tonom82]. Ce déphasage s’écrit
[Volkl99] :




V (r, y) dy − e
~
∫ −→
A (r, y).−→uydy (1.26)
avec y la direction hors plan selon le sens de propagation des électrons, λ la longueur d’onde
électronique relativiste (valant 2,51 pm à 200 keV et 1,97 pm à 300 keV), E l’énergie totale
des électrons, V le potentiel électrostatique, e la charge d’un électron, −→A le potentiel vecteur
du champ magnétique et −→uy le vecteur unitaire selon la direction y. L’holographie électro-
nique en champ clair est alors sensible à trois contributions distinctes de l’échantillon : le
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la constante d’accélération des électrons (valant
7,28.10-3 rad.V-1.nm-1 à 200 keV et 6,52.10-3 rad.V-1.nm-1 à 300 keV), où Ec est l’énergie
cinétique des électrons accélérés et E0 l’énergie au repos d’un électron (8,187.10-14 J) ; V0
le MIP de l’échantillon, t son épaisseur, −→B le champ magnétique et −→uθ le vecteur unitaire
orthogonal à −→ur et −→uy. L’holographie électronique en champ clair permet donc de carto-
graphier différentes informations de l’échantillon comme son champ magnétique [Dunin04]
(et par conséquent le moment magnétique [Beleg10]), son champ électrique [Knoop14] (et
ainsi le nombre de charges [Gatel13]) ou son MIP [Gajda93]. La possibilité de mesurer la
concentration de dopants dans des dispositifs semiconducteurs par l’intermédiaire du champ
électrostatique, discutée plus en détails dans le chapitre 5, a aussi été démontrée [Rau99].
Principe de la DFEH et traitement des hologrammes
La DFEH consiste en une configuration expérimentale de type holographie électronique
hors axe optique mais réalisée en champ sombre, faisant interférer deux ondes diffractées
sélectionnées par un diaphragme (dit objectif) positionné dans le plan de diffraction. Une
image analogue à des franges de moiré est obtenue, avec une interfrange ajustable via le
biprisme de Möllenstedt (figure 1.19). L’augmentation de la tension de polarisation du bi-
prisme augmente la largeur de recouvrement des deux ondes (donc de l’hologramme) et
diminue l’interfrange (donc augmente qh). L’utilisation d’un faisceau diffracté de l’échan-
tillon rend la DFEH sensible, en plus des déphasages électrostatiques et magnétiques, au
déphasage géométrique associé à la famille de plans considérée : ϕGhkl. Il est décrit quantita-
tivement dans l’équation 1.22. En effet, le déphasage géométrique encodé dans la périodicité
des franges de l’hologramme est équivalent à la phase géométrique encodée par une pério-
dicité associée à une famille de plans cristallins d’une image HREM. Un traitement GPA
équivalent à celui présenté partie 1.2.2.5 est donc utilisé, afin d’extraire une cartographie du
champ de déplacement associée à la famille de plans considérée lors de la mesure DFEH.
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Figure 1.20 – Exemple de traitement des hologrammes avec un échantillon de type pMOS
sur Si massif avec source/drain SiGe : (a) Hologrammes réalisés avec deux vecteurs de diffrac-
tion −→g orthogonaux et représentation du masque utilisé dans l’espace de Fourier. (b) Images
de phase et d’amplitude obtenues par FFT inverse de la zone non-masquée. (c) Images de
phases corrigées des distorsions par la soustraction de la phase d’un hologramme de référence
et du Ronchigramme de la caméra, et alignement des images grâce aux images d’amplitude.
(d) Cartographies des différentes composantes du tenseur des déformations εij ainsi que des
rotations rigides dans le plan ωxz et de la dilatation de la maille Dxz.
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Contrairement à une image HREM où toutes les franges des familles de plans de périodicité
inférieure à la fréquence de coupure de la fonction de transfert du TEM sont présentes, une
image DFEH donne seulement accès à l’information de la famille de plans diffractant, portée
par la fréquence spatiale qh. La transformée de Fourier de l’hologramme, dont l’intensité est
exprimée en équation 1.25, s’écrit de la manière suivante [Volkl99] :













Une image complexe est obtenue (figure 1.20) avec −→q un vecteur de l’espace réciproque et ⊗
le produit de convolution. Il est alors nécessaire, afin de cartographier le champ de déplace-
ment 2D, d’acquérir un second hologramme à partir d’un vecteur de diffraction non-colinéaire
au premier et de réaliser ce même traitement GPA pour extraire la phase géométrique de
la seconde image. Il devient alors possible de quantifier le champ de déplacement 2D de
l’échantillon, comme décrit dans l’équation 1.23, après une étape d’alignement permettant
de superposer parfaitement les deux images, figure 1.20. Enfin, les composantes du tenseur
des déformations sont obtenues à partir des équations 1.24. Tout ce traitement est réalisé
dans cette thèse par le module complémentaire HoloDark pour DigitalMicrograph, distribué
par HREM Research. Un exemple typique de traitement est présenté en figure 1.20.
Erreurs systématiques
La DFEH souffre des mêmes erreurs systématiques que celles explicitées dans la par-
tie 1.2.2.5 : les distorsions créées par les aberrations de la lentille objectif et des lentilles
projecteurs, ainsi que les distorsions de la caméra. Les aberrations des lentilles peuvent être
corrigées de façon systématique, par l’acquisition d’un hologramme de référence dans le vide
(en champ clair) avec la même configuration optique du TEM. Il suffit ensuite d’en extraire
la phase par le même traitement que celui subi par l’hologramme d’intérêt, et de la soustraire
[Hytch11]. Cette correction des distorsions basse fréquence peut s’automatiser avec l’utilisa-
tion du logiciel HoloDark. La contribution des distorsions haute fréquence de la caméra peut
aussi être soustraite de la même manière en traitant le Ronchigramme de la caméra, fourni
par le constructeur. Ces corrections ont été effectuées dans tous les résultats présentés dans
ce manuscrit.
Il existe une autre source d’erreur systématique dans le cas de la DFEH : la contribu-
tion des termes de phase électrostatique et de phase magnétique. Bien que ces contributions
soient généralement faibles devant la contribution de la phase géométrique, elles peuvent
être sources d’erreur. Dans le cadre de cette thèse, aucun échantillon ferromagnétique ou
ferroélectrique n’est observé. Alors le terme de phase magnétique (ϕM) est nul, mais ce-
lui de phase électrique (ϕE) peut être influencé par un dopage du semiconducteur. Nous
négligeons l’effet de la phase électrostatique dans cette thèse. Il reste à détailler le cas de
la phase liée au MIP (ϕMIP équation 1.27). Les variations de MIP interviennent lors d’un
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changement d’épaisseur de l’échantillon ou lors d’un changement de matériau. Les échan-
tillons sont préparés par FIB (voir partie 1.3.2) et sont vérifiés comme étant d’épaisseur
constante par une observation dans des conditions de champ sombre en 2-ondes. Il ne reste
alors plus que la contribution liée au changement de matériau. Le calcul des composantes
du tenseur des déformations fait intervenir le gradient du déplacement, proportionnel à la
phase (équations 1.22 et 1.23). Cela implique que l’influence de la phase liée au MIP ne
sera effective qu’aux endroits de l’échantillon où ce dernier comporte une modification de
matériau. Par exemple pour le cas simple d’une mesure de déformations dans une couche
SiGe épitaxiée sur Si, l’influence du MIP sera localisée au niveau de l’interface entre le Si et
le SiGe et n’influencera pas la mesure ni dans le Si ni dans le SiGe homogène en composition
[Denne14]. Au besoin, cet aspect sera donc discuté au cas par cas au cours de ce manuscrit.
Dans un cas où l’influence de la phase électrostatique (MIP et dopage) est importante, la
correction peut se faire simplement à partir de l’acquisition de deux hologrammes avec les
vecteurs de diffraction ±−→ghkl. Lors du traitement, la soustraction des deux images de phase
permet d’obtenir une image de phase correspondant à deux fois la valeur de l’image de phase
de ϕGhkl :
ϕhkl − ϕhkl = (ϕGhkl + ϕe´lec)− (ϕGhkl + ϕe´lec) = 2ϕGhkl (1.29)
Précisions expérimentales
Expérimentalement, la sonde électronique est rendue très elliptique (de l’ordre de 1:30)
par l’action des stigmateurs condenseurs du TEM, avec son grand-axe orienté orthogona-
lement au biprisme. Cela permet d’augmenter la cohérence spatiale des électrons selon la
direction de recouvrement de l’interférogramme, car des électrons issus du centre de la sonde
sont utilisés selon cette direction. Cette propriété découle du théorème de Van Cittert-Zernike
discuté en annexe B [Born86]. Cependant, cet étalement de la sonde diminue fortement l’in-
tensité de l’image. L’expérience est donc réalisée en conditions proches du 2-ondes avec le
vecteur diffracté d’intérêt sélectionné par le diaphragme objectif, afin de maximiser l’intensité




ξg , où n ∈ N et ξg la distance
d’extinction du vecteur de diffraction utilisé lors de l’expérience, est recherchée. La table 1.1
Faisceaux
diffractés
Distances d’extinction ξg (nm)




Table 1.1 – Distances d’extinction (ξg =
pi
CEVg
[Reime08] avec Vg le potentiel cristallin
associé au faisceau diffracté −→g obtenu dans [WebE15]) pour le Si, en nm, pour les faisceaux
diffractés utilisés.
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présente les distances d’extinction dans du Si pur, pour les faisceaux diffractés utilisés dans
cette thèse. Ces épaisseurs permettent d’obtenir une intensité diffractée maximale, avec un
écart à l’angle de Bragg proche de zéro. Pour finir, afin de maximiser le rapport signal sur
bruit, il est recommandé d’utiliser des temps de pose les plus longs possibles, dans la limite
de stabilité du TEM [Beche11].
Fonctions de poids
Les effets de diffraction multiple des électrons induisent une oscillation de l’amplitude des
faisceaux diffractés et transmis à travers l’épaisseur de l’échantillon. Dans le cas de conditions
2-ondes parfaites, l’amplitude des ondes diffractée et transmise oscille de façon sinusoïdale
à travers l’épaisseur de l’échantillon, avec une périodicité ξg. Or l’interaction de l’onde avec
l’échantillon dépend de son amplitude. La question de la pondération de la mesure des dé-
formations par DFEH se pose alors, pour des échantillons dont la déformation n’est pas
homogène à travers l’épaisseur de la lamelle TEM. C’est notamment le cas lors de l’étude
de structures enterrées, ou lorsque les effets de relaxation de lame mince sont significatifs
(voir en partie 1.4.3). Des fonctions de poids ont été développées au cours de la thèse de
[Javon12]. Leur utilisation permet de prendre en considération la pondération de la mesure
DFEH en chaque point de l’épaisseur de l’échantillon.
Ces fonctions de poids ont été calculées dans le cadre de la théorie dynamique à 2-ondes.
L’obtention de ces fonctions passe par la résolution des équations de propagation de Howie-
Whelan [Hirsc77], dans le cas de faibles déformations dans l’épaisseur y de l’échantillon
d−→u (y)
dy  1 et de cristaux centrosymétriques. Ces conditions sont généralement vérifiées
dans le cas de la DFEH sur des dispositifs de la microélectronique. Les fonctions de poids
f gu pondèrent la sensibilité de l’électron à la phase géométrique, et ainsi à la déformation, en




<{f gu(y, t)}−→g .−→u (r, y)dy (1.30)
avec r = x, z dans le plan de l’échantillon et y selon la direction de propagation des électrons,
t l’épaisseur de l’échantillon et < la partie réelle. Les fonctions de poids f gu(y, t) s’expriment
de la façon suivante (représentées en figure 1.21) :
































la distance d’extinction effective
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Figure 1.21 – (a) Tracé coloré des fonctions de poids ggu à travers l’épaisseur de l’échantillon,
en fonction de l’épaisseur de la lamelle relative à la distance d’extinction du faisceau diffracté
considéré ξg , pour un écart à l’angle de Bragg sg nul. (b) Représentation de ce tracé selon
quatre coupes à des épaisseurs t comprises entre 0,5 et 1,5 ξg [Lubk14].
du vecteur de diffraction considéré dans le cristal. Qualitativement, la mesure DFEH est
principalement sensible au champ de déformation présent au centre de l’épaisseur de la
lame lorsque celle-ci est proche de ξg2 , et au champ de déformation présent aux bords de
l’épaisseur de la lame lorsque celle-ci est proche de 3ξg2 . Pour une épaisseur de lame proche
de nξg (n ∈ N), une simulation avec prise en compte des fonctions de poids et de l’écart
à l’angle de Bragg est indispensable, car un risque d’inversion du signe de la déformation
est alors possible [Javon12]. D’autre part, les fonctions de poids telles que considérées ici
sont à utiliser avec précaution dans le cas de mesures avec un faisceau diffracté <111>, très
dynamique, dont l’approximation de conditions 2-ondes n’est a priori pas vérifiée. Il faudrait
dans ce cas reconsidérer leur calcul en utilisant une théorie multi-ondes.
Deux modes de fonctionnement TEM
Il est possible de travailler en DFEH avec deux configurations du TEM : le mode de fonc-
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tionnement classique et un second appelé mode de Lorentz. Le mode de Lorentz correspond
à une configuration où l’échantillon n’est plus placé entre les pièces polaires de la lentille ob-
jectif, mais au-dessus de celles-ci. Pour ce faire, il existe trois possibilités : couper la lentille
objectif et utiliser une lentille de Lorentz dédiée du TEM, couper la lentille objectif et utiliser
la lentille de transfert du correcteur d’aberration image (cas du Tecnai utilisé lors de cette
thèse, partie 1.2.3.2) ou se servir de la lentille objectif comme lentille de Lorentz en plaçant
l’échantillon dans une position spéciale au-dessus de celle-ci (cas de l’I2TEM, partie 1.2.3.2).
Le mode de Lorentz présente l’intérêt d’accéder à de plus grands champs de vue que le mode
classique, au détriment de la résolution spatiale permise par l’imagerie TEM. Un champ de
vue de l’ordre de 1,5 x 0,5 µm associé à une résolution spatiale de 3 nm peut typiquement
être obtenu en mode de Lorentz, contre un champ de vue de l’ordre de 100 x 100 nm associé
à une résolution spatiale inférieure à 1 nm en mode de fonctionnement classique. Un exemple
de mesure DFEH sur des n-MOS en mode de Lorentz est montré dans [Hue09], associé à
une précision sur les déformations de 2.10-4 ; tandis qu’un exemple en configuration TEM
classique sur une structure p-MOS SOI est présenté dans [Coope12a] avec une précision de
l’ordre de 1.10-3.
Résolution spatiale et sensibilité
La résolution spatiale de la DFEH est limitée par le facteur le plus contraignant entre (i)
la résolution spatiale de l’imagerie TEM, (ii) le diamètre apparent du diaphragme objectif
utilisé dans le plan de diffraction et (iii) le rayon du masque utilisé lors du traitement
dans la FFT. Le rayon du masque est limité par la fréquence porteuse de l’hologramme à
Rmasque =
qh
2 , donnant une résolution maximale atteignable selon ce facteur de 2if , afin
de ne pas sélectionner trop d’informations provenant de l’amplitude de l’image. De plus,
la sensibilité de la mesure est fortement dépendante de la taille du masque choisie pour le
traitement [Denne12]. Plus le masque utilisé est petit dans l’espace de Fourier, moins de bruit
sera sélectionné pour reconstruire la phase et meilleure sera la sensibilité de la mesure mais
plus la résolution spatiale sera limitée (à 1
Rmasque
). Pour finir, il faut noter que l’exploitation
de l’hologramme peut aussi être réalisée dans l’espace direct, à l’instar de la HREM, par un
algorithme de détection de maximum. Dans ce cas la contrainte sur la résolution spatiale
limitée par le rayon du masque pris dans la FFT est relaxée : [Fujit06] montre une résolution
de 1,7 nm avec le traitement d’un hologramme ayant une interfrange de 8,2 nm.
1.2.3.2 Microscopes pour la DFEH : du Tecnai à l’I2TEM
Deux microscopes du CEMES-CNRS ont été utilisés au cours de cette thèse pour les ex-
périences de DFEH. Leurs spécificités sont détaillées dans cette partie. Ils comportent tout
les deux un FEG et un biprisme de Möllenstedt, les deux éléments indispensables d’un TEM
pour la réalisation d’une expérience d’holographie électronique hors axe optique. En effet
l’utilisation d’une sonde électronique suffisamment cohérente est nécessaire afin que les élec-
trons puissent interférer. La cohérence temporelle doit être telle que la dispersion en énergie
est inférieure à 10 eV [Licht00], ce qui n’est pas limitant sur le type de source d’électrons
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utilisable. La forte brillance d’un FEG est indispensable afin d’obtenir une cohérence spatiale




avec Icoh le courant cohérent, C le contraste de l’hologramme, β la brillance de la source et
k = 1
λ
le vecteur d’onde. Donc, à nombre d’électrons constant, le contraste de l’hologramme
(compris entre 0 et 1) augmente lorsque la brillance de la source augmente. Cet effet est
directement lié à l’augmentation du degré de cohérence spatiale, voir annexe B.
Tecnai
Le Tecnai F20, installé en 2004 au CEMES, est équipé d’un FEG de type Schottky
[Everh67] accéléré à 200 kV (détaillé en annexe B), d’un correcteur d’aberration sphé-
rique CEOS (C-COR image) [Haide98], d’un biprisme de Möllenstedt et d’une caméra CCD
2k x 2k, figure 1.22. Les mesures peuvent être réalisées en mode de fonctionnement classique
ou en mode de Lorentz corrigé, afin d’obtenir un champ de vue de plusieurs centaines de
nanomètres. Dans ce cas la lentille objectif du TEM est coupée et la lentille de transfert du
correcteur d’aberration est utilisée en tant que lentille de Lorentz [Snoec06]. Les aberrations
axiales d’ordre ≤ 3 sont corrigées par le C-COR. La résolution spatiale de l’image est de
6 nm en mode de Lorentz corrigé et de 120 pm en mode classique.
Figure 1.22 – (a) Photos du Tecnai, (b) de la colonne de l’I2TEM et (c) d’une vue d’ensemble
de l’I2TEM ; comprenant le repérage des éléments importants pour la DFEH.
Un inconvénient du mode de Lorentz du Tecnai est que les vecteurs de diffraction uti-
lisés pour réaliser un champ sombre sont limités au < 220 > du Si. En effet le faisceau
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électronique, incliné par les déflectrices condenseur, est arrêté par les pièces polaires de la
lentille objectif avec une inclinaison moindre lorsque le champ magnétique focalisant de cette
dernière est éteint. Dans le cas d’un échantillon de surface orientée selon [001] et préparé
selon un axe de zone [110], cas de tous ceux présentés dans cette thèse, il est alors difficile
de mesurer les déformations hors du plan de l’échantillon de façon directe. La déformation
hors plan, pouvant être réalisée avec un vecteur de diffraction < 004 >, n’est pas atteignable
avec le faisceau diffracté ramené sur l’axe optique du TEM, ce qui a pour conséquence d’aug-
menter les aberrations dans l’image. Pour éviter cela, une reconstruction doit être faite avec
deux vecteurs < 111 >.
I2TEM
L’I2TEM, installé en 2013 au CEMES, est un Hitachi HF-3300. Ce prototype unique
conçu en collaboration entre le CEMES et Hitachi a été pensé pour les expériences d’in-
terférométrie électronique et les mesures in-situ. Il possède un FEG froid accéléré à 300 kV
[Crewe68], une seconde position de porte-échantillon située au-dessus de la lentille objectif,
plusieurs biprismes (un dans l’étage condenseur et trois dans l’étage projecteur), un correc-
teur d’aberration hors axe optique CEOS (B-COR image) [Mulle11] et une caméra CCD
4k x 4k, voir figure 1.22. Le mode de Lorentz est réalisé en insérant l’échantillon dans le
porte-échantillon situé au-dessus de la lentille objectif, cette dernière servant alors de lentille
de Lorentz de grande qualité. Les aberrations axiales d’ordre ≤ 4 et hors axe d’ordre ≤ 3
sont corrigées dans les deux modes. La correction de la coma hors axe optique est importante
car cette aberration devient limitante sur les grands champs de vus, imagés par la caméra
4 x 4k. La résolution spatiale de l’image est de 0,5 nm en mode de Lorentz corrigé et de
82 pm en mode classique.
La caméra 4k donne accès à de plus grands champs de vue en DFEH, car l’interfrange
doit satisfaire le critère d’échantillonnage de Shannon-Nyquist. Il a été montré que cette
interfrange doit être au moins de 4 pixels pour l’holographie hors axe optique [Licht08a].
L’exploitation au mieux des pixels de la caméra est rendue possible par la présence de
plusieurs biprismes. L’utilisation de deux biprismes apporte une grande versatilité à l’expé-
rience, en permettant le découplage entre l’interfrange, contrôlée par le premier biprisme, et
la largeur de recouvrement de l’hologramme, contrôlée par le second [Harad04] (figure 1.23).
Ce mode de fonctionnement avec deux biprismes permet aussi de ne pas former des franges
de Fresnel, créées par la diffusion des électrons sur les bords du biprisme ; avec la mise au
point du premier biprisme dans le plan image et le placement du second biprisme dans le
vide séparant les deux faisceaux (figure 1.23). Ce montage évite d’avoir à corriger cet ar-
tefact lors du traitement avec HoloDark, par l’effacement des fréquences correspondantes
sur la FFT. L’I2TEM permet aussi une meilleure sensibilité de mesure par l’utilisation d’un
FEG froid plus brillant qu’un FEG Schottky, de deux biprismes permettant de bien contrôler
l’interfrange et d’une meilleure stabilité mécanique permettant des temps de pose plus longs.
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Figure 1.23 – (a) Schéma optique de l’holographie électronique utilisant deux biprismes
[Harad04]. (b) Hologrammes réalisés avec l’utilisation d’un et de deux biprismes, superposés
au profils d’intensité des franges, montrant la présence ou non des franges de Fresnel.
1.2.3.3 Application à des structures FDSOI du nœud technologique 14 nm
Les structures SOI possédant un film Si très mince posent certaines limitations à la me-
sure du champ de déformation par DFEH : d’une part le désalignement entre la zone de
référence et le film (voir partie 1.1.2.1) et d’autre part la fiabilité de la mesure dans une
épaisseur cristalline de l’ordre de 10 nm. Au début de cette thèse en 2012, la DFEH n’avait
pas démontré son adéquation à la mesure de champs de déformation dans des structures
MOS de type SOI avec des films cristallins de si faible épaisseur. [Hutin10] et [Coope12a]
avaient présenté le champ de déformation d’une structure p-MOS SOI possédant un canal
de l’ordre de 20 nm d’épaisseur. [Serra09] avait présenté le champ de déformation dans le
canal d’une structure FinFET sur SOI de section de seulement 10 x 40 nm2. Cependant ce
succès, obtenu sur cette petite surface, ne permettait pas de conclure quant à l’utilisation
de la DFEH dans des structures MOS SOI plus étendues de façon routinière et ce, avec un
champ de vue de plusieurs centaines de nanomètres.
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Une première approche a donc été de vérifier la pertinence de la DFEH en tant que tech-
nique de mesure de déformations sur des structures MOS FDSOI du nœud technologique
14 nm. J’ai pour cela tout simplement utilisé un wafer SOI fabriqué par Soitec (voir par-
tie 1.1.2.1), servant de substrat initial à la fabrication des MOSFETs FDSOI étudiés dans
cette thèse. La déformation dans le film Si est a priori nulle. J’ai préparé les échantillons
par FIB (voir partie 1.3.2) selon l’axe de zone [110] sur un wafer de 300 mm de diamètre
présentant une surface [001]. Le film de Si mesure 11 nm sur un BOX de 20 nm d’épaisseur.
Les mesures ont été réalisées au Tecnai avec deux vecteurs de diffraction < 111 > et à
l’I2TEM avec les vecteurs [220] et [004], en mode de Lorentz corrigé. Le traitement est réalisé
avec une taille de masque donnant une résolution spatiale de 6 nm dans le cas du Tecnai et
de 2 nm dans le cas de l’I2TEM (figure 1.24).
Des valeurs proches de zéro (≤ 1.10−4) sont mesurées dans le film Si pour les composantes
du tenseur des déformations εij par l’I2TEM. Le contraste dans les cartographies hors des
zones Si cristallines est du bruit lié au traitement de parties de l’image où l’hologramme n’est
pas présent, puisque l’amorphe ne diffracte pas (figure 1.24). Le Tecnai mesure une valeur
proche de zéro pour les déformations dans le plan εxx mais donne des valeurs aberrantes
pour les composantes hors-plan et de cisaillement. Malgré la faible résolution spatiale (de
l’ordre de la moitié de l’épaisseur du film Si), la mesure des déformations εxx selon la di-
rection des interfaces cristallines est réalisable ; tandis que la mesure de εzz orthogonale aux
interfaces donne une valeur fausse. Cela est dû au calcul du gradient de la phase orienté dans
la direction de mesure (équation 1.24), donnant une oscillation sur la valeur lors du passage
d’un signal (film Si cristallin) à une absence de signal (SiO2 amorphe). Cet effet est amplifié
spatialement par un effet de moyennage sur une largeur correspondant à la taille du masque
choisie lors du traitement. La mesure anormale du cisaillement par le Tecnai (εxz positif),
peut s’expliquer de la même manière par la contribution de la composante orthogonale aux
interfaces cristallines lors de son calcul. Il faut noter que les interfaces cristallines dans le
cas d’une mesure dans le plan sont propres, sans oscillation, puisque le calcul du gradient ne
traverse pas de fort saut de phase engendré par une interface (figure 1.24). Intéressons-nous
maintenant aux rotations imagées en figure 1.24. La rotation constante de -0,5° mesurée
par l’I2TEM est le miscut (voir figure 1.4). Nous retrouverons tout au long de ce manuscrit
une valeur de miscut systématiquement comprise entre |0,4°| et |0,5°|, dont le signe de la
rotation dépend du sens d’observation de l’échantillon. Le Tecnai mesure aussi une valeur
négative, mais sa moyenne se situe autour de -0,1°. Cette mesure est fausse et résulte aussi
de la contribution de la composante orthogonale aux interfaces cristallines lors du calcul des
rotations (équation 1.24).
L’importance de la résolution spatiale pour l’utilisation de la DFEH dans des films minces
a donc été clairement mise en évidence à travers la figure 1.24. La fiabilité de la mesure du
champ de déformation dans le film cristallin, réalisée à l’I2TEM avec une résolution spa-
tiale très inférieure à l’épaisseur du film, est prouvée. À l’inverse, la mesure faite au Tecnai,
avec une résolution spatiale de l’ordre de la moitié de l’épaisseur du film, permet seulement
d’obtenir les déformations parallèles à la surface (εxx). L’influence des interfaces a une trop
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Figure 1.24 – Comparaison des composantes du champ de déformation εij et des rotations
ωxz d’un SOI pur, réalisé en mode de Lorentz corrigé au Tecnai (traité avec un masque
de résolution 6 nm) et à l’I2TEM (traité avec une résolution de 2 nm). Sur la gauche est
représenté l’image champ clair pour le repérage de la structure et sur la droite le tracé des
profils verticaux intégrés sur 25 nm.
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grande portée pour être capable de mesurer les autres composantes du champ de déformation.
Un point important de la mesure à considérer est le bruit présent dans les cartographies
DFEH. Les champs de déformation obtenus au Tecnai et à l’I2TEM en figure 1.24 ne sont
pas directement comparables, bien que le temps de pose des images soit identique (10 s). Il
dépend fortement de la taille du masque choisie lors du traitement (illustré en figure 1.25).
L’écart type des déformations εxx dans le substrat Si est dans ce cas de 7,5.10-4 pour le
Tecnai contre 4,6.10-4 pour l’I2TEM pour un traitement de résolution de 6 nm ; de 1,45.10-3
pour le Tecnai contre 7,3.10-4 pour l’I2TEM pour un traitement de 4 nm et 2,1.10-3 pour
l’I2TEM pour une résolution de 2 nm. La meilleure sensibilité de l’I2TEM est donc bien mise
en évidence par ces résultats.
Figure 1.25 – Comparaison de l’écart type sur les déformations εxx obtenues en mode de
Lorentz corrigé dans le substrat Si non déformé, selon la taille du masque choisie lors du
traitement.
Notons que l’épaisseur du film Si apparaît plus grande au Tecnai que à l’I2TEM. L’écart
angulaire à l’axe de zone lors de ces deux expériences reste inférieur à 0,8°, ne pouvant causer
un élargissement du film par projection de l’interface, pour l’échantillon de 90 nm, que de
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seulement 90 sin(0, 8) = 1, 3 nm. Cela n’est pas suffisant pour expliquer la différence appa-
rente d’épaisseur (figure 1.24). Son origine réside dans le moyennage au niveau de l’interface
causé soit par la résolution spatiale de l’imagerie TEM (6 nm contre 0,5 nm), soit par la réso-
lution du masque utilisé lors du traitement (6 nm contre 2 nm). Le premier facteur s’observe
directement sur les hologrammes acquis : la largeur apparente du signal de l’hologramme
dans le film Si est de 16,5 nm au Tecnai contre 11,5 nm sur l’I2TEM. Cet élargissement cor-
respond à 11 nm, l’épaisseur réelle du film mesurée en HREM, additionnée de la résolution
spatiale de l’imagerie qui élargit les interfaces. Le second facteur est clairement observable
en figure 1.26, où la largeur apparente du film Si dans les cartographies de déformations
est tracée en fonction de la taille du masque utilisé lors du traitement de l’hologramme pris
par l’I2TEM. Un ajustement des données par une droite affine a été réalisé (figure 1.26) et
celle-ci montre que l’augmentation apparente de l’épaisseur du film Si est directement liée à
l’effet de moyennage du masque : une droite affine de pente 1 est obtenue. Nous pourrions
donc croire que l’ordonnée à l’origine de la droite permet d’obtenir l’épaisseur apparente
du film Si sur l’hologramme (11,5 nm). Cependant une épaisseur de 9,5 nm est obtenue.
Finalement, une épaisseur apparente égale à l’épaisseur réelle du film sur l’hologramme est
obtenue sur les cartographies de déformations pour un traitement avec un masque de 2 nm.
En s’intéressant au signal d’amplitude extrait par HoloDark, nous pouvons remarquer que
l’épaisseur apparente du film suit la même évolution, si l’on considère la totalité du signal
provenant du film, d’intensité supérieure au niveau de l’amorphe. Cependant, en considérant
le bord du film dans l’image d’amplitude comme étant la valeur médiane de l’intensité du si-
gnal entre le niveau de l’amorphe et le niveau du film cristallin, l’épaisseur apparente du film
dans l’hologramme (11,5 nm) est retrouvée pour toutes les tailles de masque. En résumé, un
Figure 1.26 – Tracé de l’épaisseur apparente du film Si sur les cartographies de déformations
εxx et εzz en fonction de la taille du masque choisie lors du traitement et écriture des deux
ajustements linéaires ayant un coefficient de corrélation supérieur à 0,998. L’hologramme est
pris avec l’I2TEM en mode de Lorentz corrigé.
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étalement de l’intensité de l’image d’amplitude est observé, dû à la convolution du masque
lors de la TF inverse. Dans notre cas, le traitement HoloDark donne une valeur de la phase
qui n’est pas noyée dans le bruit dès que l’intensité du signal d’amplitude dépasse celle du
signal de l’amorphe.
Pour conclure, nous avons montré l’intérêt de l’I2TEM pour la cartographie des champs
de déformation dans des films cristallins sur isolant de l’ordre de 10 nm d’épaisseur [Boure14].
Cette possibilité résulte d’une résolution spatiale suffisante offerte par l’I2TEM en mode de
Lorentz corrigé, sur des champs de vue de plusieurs centaines de nanomètres. Nous avons vu
qu’il fallait toutefois être attentif aux effets de projection des interfaces (en restant proche
de l’axe de zone lors des expériences) et aux artefacts liés au traitement des hologrammes :
influence de la taille du masque et de la dérivée de la phase à une interface. Finalement,
la faible désorientation cristalline (de l’ordre de 0,5°) entre le film Si et le Si massif servant
de référence, résultant des angles de twist et de tilt du SOI (figure 1.4), ne pose pas de
problème pour la mesure. Seulement l’obtention de l’illumination simultanée de ces deux
cristaux, requise pour la mesure DFEH, limite plus les conditions expérimentales que dans
le cas d’un échantillon monocristallin et par conséquent rend l’expérience plus délicate.
1.2.4 Classification de ces techniques
Une grande diversité de techniques de mesure de déformations et contraintes ont été dé-
crites. Il en ressort, à la vue des spécificités de chaque méthode, que la technique idéale de
mesure de déformations alliant résolution spatiale, sensibilité, champ de vue, information 3D
et utilisable pour tout type d’échantillon n’existe pas ! Il convient donc de choisir la méthode
la plus adaptée à chaque problématique et éventuellement de croiser les résultats obtenus
par différentes techniques.
La table 1.2 récapitule les principales caractéristiques de ces techniques de mesure. La
courbure de wafer, très utilisée en microélectronique afin de connaître les propriétés méca-
niques d’un dépôt, est à part en jaune table 1.2, car elle permet la mesure de la contrainte
interne de couches minces déposées en pleine plaque. Les techniques optiques, en orange
table 1.2, permettent de mesurer les déformations avec une assez bonne précision mais géné-
ralement une faible résolution spatiale. Ces mesures indirectes nécessitent d’avoir un modèle
calibré pour un type d’état de déformation particulier. De plus, la concentration de la sonde
lumineuse échauffe l’échantillon et peut engendrer une modification de l’état de déformation,
notamment dans le cas du TERS, qui permet d’obtenir une bonne résolution spatiale. Les
techniques basées sur les RX, en bleu table 1.2, sont très répandues et donnent les meilleures
précisions de mesure. Cela est principalement dû à la grande longueur d’onde utilisée com-
parée aux analyses TEM, permettant une meilleure séparation angulaire de la diffraction
(équation 1.11). Leur résolution spatiale est généralement assez faible du fait de la diffi-
culté de focalisation des RX. Cependant les techniques cohérentes (HRXRD et diffraction
en faisceau cohérent) permettent une assez bonne résolution spatiale mais nécessitent sou-
vent l’utilisation d’un synchrotron, difficilement accessible. L’EBSD, en violet table 1.2, est
aussi à part dans sa catégorie de par sa mise en œuvre dans un SEM. C’est une technique
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Technique Type de mesure Précision Résolutionspatiale
Champ de
vue
Courbure de wafer contrainte biaxiale 1 % cm valeurmoyenne
Spectroscopie de
photoréflectance déformation biaxiale 2.10
−4 100 µm point à point
Micro-Raman déformation biaxiale 3.10−4 500 nm point à point
Nano-Raman
(TERS) déformation biaxiale 1.10
−4 10 nm point à point





−4 0,1 x 20 ou
1 x 1 µm2 point à point
GIXRD déformation 2D 2.10−4 0,5 x 2 mm2 point à point
HRXRD tenseur déformation3D 1.10





−4 10 nm tomographie1 x 1 x 1 µm3
EBSD tenseur déformation3D 2.10
−4 20 nm point à point
EDCI contrainte 2D 10 MPa 10 nm cartographie5 x 5 µm2
Moirés déformation 2D 5.10−4 20 nm cartographie5 x 5 µm2
SMF déformation 2D 2.10−3 10 nm cartographie0,5 x 0,5 µm2
NBED tenseur déformation2D 6.10
−4 3 nm point à point
PED tenseur déformation2D 2.10
−4 2 nm point à point
CBED tenseur déformation3D 2.10
−4 2 nm point à point
HREM tenseur déformation2D 1.10
−3 < 1 nm cartographie150 x 150 nm2
DIH tenseur déformation2D 1.10
−4 < 1 nm cartographie1 x 1 µm2
DFEH tenseur déformation2D 1.10
−3 < 1 nm cartographie100 x 100 nm2
DFEH Lorentz tenseur déformation2D 2.10
−4 3 nm cartographie1,5 x 0,5 µm2
Table 1.2 – Comparatif récapitulant les principales caractéristiques des techniques de me-
sure de contrainte et déformation utilisées dans la microélectronique et présentées dans la
partie 1.2.
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couramment utilisée en métallurgie. Pour finir, les techniques basées sur la TEM, en vert
table 1.2, sont les plus résolues spatialement mais sont moins précises que les techniques
RX. Le CBED était la méthode la plus répandue ; mais la NBED, la PED et la DFEH sont
de plus en plus utilisées du fait de leurs développements récents. Ces dernières techniques
permettent d’obtenir des cartographies de déformations, avec une précision et une résolu-
tion équivalentes au CBED, pour un traitement de données plus léger, ne nécessitant pas
de simulation d’image TEM. Il existe divers articles comparant ces différentes techniques
de mesure de déformations par TEM. Par exemple entre les techniques les plus courantes
(CBED, NBED, HREM et DFEH) dans [Beche13] ou [Hytch14], entre la DFEH et la PED
[Wang15] ou bien entre la DFEH et la DIH [Koch10a]. [Ozsoy14] montre la complémentarité
des informations obtenues entre ces deux dernières techniques.
Les techniques les plus adaptées à la réalisation de cartographies de déformations dans
les structures MOS FDSOI semblent être le STEM HREM, la PED, la DFEH et la DIH. Le
STEM HREM a une trop faible sensibilité sur les déformations, la PED n’était pas déve-
loppée au début de cette thèse et la DIH était une technique naissante dont l’expertise et
le recul nécessaire n’étaient pas disponibles au CEMES. Nous avons donc utilisé la DFEH,
technique elle aussi récente mais développée au sein du CEMES, et bien adaptée à notre
problématique comme cela a été montré en partie 1.2.3.3.
Pour finir, les techniques ptychographiques sont en plein essor, principalement dans le
domaine des RX [Takah13], mais aussi de la TEM [Hue10]. Des méthodes permettant de ré-
soudre directement le problème de phase sont développées, en se basant sur des algorithmes
itératifs complexes de reconstruction de la phase à partir d’une série d’images. La mise en
œuvre de l’expérimentation est alors assez simple et tout repose sur le développement d’algo-
rithmes de reconstruction performants dépendants de la physique de l’expérience. Nous avons
pointé en particulier deux techniques basées sur la reconstruction de phase : la diffraction
en faisceau cohérent dans le cas des RX et la DIH dans le cas de la TEM.
1.3 Préparation d’échantillons
1.3.1 Le choix du FIB
Le choix d’une méthode de préparation d’échantillon adaptée est crucial pour l’obtention
de résultats fiables et reproductibles. Comme discuté dans la partie 1.2.3, la DFEH nécessite
des échantillons d’une épaisseur constante sur toute la zone à imager, choisie afin de maxi-
miser l’intensité de l’image en champ sombre. De plus, l’échantillon ne doit pas être courbe
et la préparation ne doit pas affecter l’état de déformation au delà des effets de relaxation
de la lame mince. Si ceux-ci sont inévitables, ils peuvent être pris en compte grâce à une
modélisation par éléments finis (voir partie 1.4). Enfin, la position des structures d’intérêt
sur le wafer nécessite une préparation d’échantillon localisée avec une précision de l’ordre de
la centaine de nanomètres.
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La technique d’érosion ionique utilisant un faisceau d’ions focalisé (FIB pour Focused
Ion Beam) est l’unique méthode permettant de satisfaire ces conditions de façon reproduc-
tible. L’outil combine une colonne électronique (de type SEM) à une colonne ionique (issue
d’une source de métal liquide, LMIS pour Liquid-Metal Ion Source [Giann05]) dans une en-
ceinte sous vide (figure 1.27). Les deux colonnes permettent d’imager la même zone, avec
un balayage point à point, grâce à un détecteur d’électrons secondaires placé proche de
l’échantillon. Cependant, le faisceau ionique a comme première utilité de graver la matière
par des mécanismes de collision [Clave13]. Le FIB installé au CEMES comporte aussi un
système d’injection de gaz (GIS pour Gas Injection System) permettant le dépôt de matière
localisé à l’aide d’une pulvérisation par faisceau électronique ou ionique, ainsi qu’un nano-
manipulateur (généralement de type Omniprobe, produit par Oxford Instruments) [Giann05]
(figure 1.27).
Figure 1.27 – (a) Schéma représentant les principaux éléments d’un FIB, adapté de
[Clave13] et (b) photo de l’intérieur de l’enceinte sous vide avec le GIS et l’Omniprobe
proches de l’échantillon.
Dans ce travail, j’ai préparé les échantillons pour la DFEH en utilisant un FEI Helios 600i,
comportant une source LMIS au gallium (Ga+). Les faisceaux électronique et ionique font un
angle de 52°, figure 1.27. Les GIS pour les dépôts de platine (Pt) et de tungstène (W) ont été
utilisés, injectant les précurseurs gazeux organométalliques respectifs (CH3)3Pt(C5H5CH3)
et W(CO)6. Une épaisseur cristalline d’échantillon de l’ordre de 80-90 nm est recherchée,
suffisamment petite par rapport aux distances d’extinction des électrons pour les vecteurs
de diffraction <220> et <004> utilisés lors des mesures à l’I2TEM à 300 kV (voir table 1.1).
1.3.2 Protocole de préparation d’échantillons par FIB
J’ai testé plusieurs protocoles de préparation des échantillons durant ma première an-
née de thèse, avant de stabiliser la méthode comme détaillée ici. Cette méthode permet
de fabriquer des lamelles adéquates à la DFEH de façon reproductible ainsi que de pou-
voir contrôler l’épaisseur et la courbure de l’échantillon directement au sein du FIB, en fin
de préparation. Le protocole basique, utilisable pour la préparation d’échantillons dont la
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structure est uniforme le long de la section amincie, est présenté dans un premier temps.
Nous verrons dans un dernier point les modifications à apporter à ce protocole lors de la
préparation d’échantillons comportant des hétérogénéités structurales. En effet, la présence
de différents matériaux ou de motifs en surface de l’échantillon crée des effets d’ombrage du
matériau sous-jacent lors de l’amincissement par faisceau ionique. Ce phénomène, connu sous
le nom d’effets de rideaux (curtaining) et donnant lieu à des inhomogénéités d’épaisseur dans
l’échantillon, résulte d’un masquage partiel de l’attaque ionique par des matériaux dont la
vitesse d’abrasion est plus faible (souvent le cas dans les dispositifs MOS). C’est dans le but
d’éliminer ces effets que nous considérerons dans ce dernier point un amincissement ionique
provenant de la face arrière de l’échantillon.
i. Protection de la surface : Dans un premier temps, la surface de l’échantillon doit
être protégée du faisceau ionique. Nous déposons pour cela du Pt par l’intermédiaire
du faisceau électronique (2 kV à 0,69 nA) et du GIS inséré proche de l’échantillon, sur
une surface de 1 x 10 µm2 et une épaisseur de l’ordre de 400 nm (figure 1.28 (b)). Ce
dépôt "électronique" est lent comparé à un dépôt "ionique", mais nécessaire. Il a été
montré qu’un dépôt de Pt par le faisceau ionique à 30 kV, directement sur l’échantillon
Si, amorphise la surface sur une épaisseur d’environ 40 nm [Javon12]. Dans un second
temps, une plus grande épaisseur de Pt (de l’ordre de 2,5 µm) est déposée par le
faisceau ionique (30 kV à 0,80 pA) au dessus du dépôt "électronique" (figure 1.28 (c)).
Ce dépôt épais sert à limiter les effets d’arrondissement du haut de l’échantillon (top
rounding, correspondant à une épaisseur plus faible du haut de la lamelle résultant de
la forme gaussienne du faisceau ionique), ainsi que les effets de rideaux [Giann05].
Figure 1.28 – Images SEM des étapes de protection de l’échantillon pour la préparation
FIB : surface (a) avant protection, (b) après dépôt de Pt électronique et (c) après dépôt de
Pt ionique.
ii. Découpe : Un morceau de matière contenant le futur échantillon doit tout d’abord être
découpé grossièrement. Nous utilisons à cette fin la méthode du micro-échantillonnage
(micro-sampling) [Giann05]. La découpe d’une face et des côtés est réalisée par un
faisceau ionique (30 kV à 9,3 nA), à un angle d’incidence de 27° entre la normale
à la surface et la colonne ionique (figure 1.29). Cette découpe est rapide car nous
utilisons un fort courant ionique. La découpe de la seconde face est réalisée de la même
manière après rotation de 180° dans le plan de la platine supportant l’échantillon. Nous
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observons en figure 1.29 (d) la redéposition amorphe sur la face du bas, en face arrière
de la seconde gravure, permettant au morceau de matière découpé de rester légèrement
fixé au reste de l’échantillon.
Figure 1.29 – Images SEM (angle de 25° entre la normale à la surface et le faisceau imageur)
des étapes de découpe de l’échantillon pour la préparation FIB : (a) au cours et (b) après la
découpe de la première face puis (c) au cours et (d) après la découpe de la seconde face.
iii. Prélèvement : Cette étape consiste à coller le morceau de matière dégagé sur une
demi-grille de 3 mm de diamètre, adaptée au maintien de l’échantillon dans la nacelle
du porte-échantillon du TEM. Le déplacement se fait par l’intermédiaire du nano-
manipulateur Omniprobe, constitué d’une simple pointe en W de rayon de courbure
de l’ordre de 500 nm à son apex. Les étapes sont schématisées sur la figure 1.30. Le GIS
est rapproché et le nano-manipulateur est mis au contact de l’échantillon. Un dépôt de
Pt "ionique" fixe l’échantillon au nano-manipulateur. Ce dernier est ensuite déplacé et
positionné sur la demi-grille de cuivre, puis collé sur celle-ci grâce au Pt déposé par le
GIS. Pour finir, il suffit de libérer le nano-manipulateur en découpant le collage initial
avec le faisceau ionique.
iv. Amincissement grossier : Cette étape consiste à enlever le surplus de matériau,
avec un faisceau ionique assez intense (30 kV à 0,79 nA), pour aller vite. Ces étapes
sont illustrées sur la figure 1.31. Le bout de la lamelle "abîmé" par le collage du nano-
manipulateur est découpé, puis chacune des faces est amincie par le faisceau ionique
jusqu’à conserver une lamelle de l’ordre de 1 µm d’épaisseur. L’amincissement est
réalisé sous un angle de 1° par rapport à la normale à la surface de l’échantillon, afin
de compenser les effets d’étalement gaussien du faisceau et d’obtenir des faces parallèles
sur l’échantillon.
v. Amincissement : Cette étape consiste en l’amincissement de chacune des faces jus-
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Figure 1.30 – Images des étapes de prélèvement de l’échantillon pour la préparation FIB :
(a) approche de l’Omniprobe, (b) collage à l’Omniprobe par un dépôt de Pt, (c) approche
de la demi-grille, (d) placement de l’échantillon sur la grille, (e) collage de l’échantillon par
un dépôt ionique de Pt et (f) libération de l’Omniprobe par une gravure ionique.
Figure 1.31 – Images des étapes d’amincissement grossier de l’échantillon pour la prépa-
ration FIB : (a) échantillon collé sur la demi-grille, (b) découpe du bout de la lame par
faisceau ionique, (c) amincissement grossier de la première face, (d) seconde face après rota-
tion de la platine de 180°, (e) amincissement grossier de la seconde face et (f) lamelle après
amincissement grossier.
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qu’à l’obtention de l’épaisseur voulue, de l’ordre de 100 nm. Ces étapes sont illustrées
sur la figure 1.32. La première face est amincie, peu à peu, par le faisceau ionique
(30 kV à 80 pA) sous un angle de 1° par rapport à la normale à la surface. La dernière
passe est réalisée à 16 kV (50 pA) et sous un angle de 2°, afin de limiter la formation de
la couche amorphisée sur les flancs de la lamelle (passant d’une épaisseur de l’ordre de
20 à 12 nm [Ishit04]). La seconde face est amincie en suivant le même protocole, après
rotation de 180° de la platine, jusqu’à obtenir l’épaisseur souhaitée pour l’échantillon.
Figure 1.32 – Images des étapes d’amincissement de l’échantillon pour la préparation FIB :
(a) première face après premier amincissement à 30 kV, (b) première face après second
amincissement à 30 kV, (c) première face après dernier amincissement à 16 kV, (d) seconde
face après second amincissement à 30 kV, (e) seconde face après dernier amincissement à
16 kV et (f) lamelle après amincissement.
vi. Finition : La finition consiste à retirer une partie de l’amorphe présent sur chaque face
de la lamelle, pour le réduire à environ 6 nm, par l’utilisation d’une attaque ionique à
5 kV (41 pA) [Ishit04], avec le faisceau incliné de 8° par rapport à la normale à la surface.
L’échantillon terminé est présenté en figure 1.33. L’observation de l’échantillon sur sa
tranche permet de mesurer son épaisseur. J’ai mesuré dans ce cas (figure 1.33 (c))
une épaisseur de 93±5 nm, correspondant à une épaisseur cristalline de 81±5 nm,
satisfaisant ainsi les critères d’épaisseur recherchés pour nos mesures DFEH. Cette
observation finale permet aussi de vérifier que l’échantillon ne courbe pas. Nous voyons
en figure 1.33 (a) et (c) que l’échantillon est parfaitement droit en vue du dessus ou de
côté.
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Figure 1.33 – Images SEM de l’échantillon terminé : (a) vu du dessus, (b) orienté à 45° et
(c) vu de côté.
I Modifications pour une attaque en face arrière : Pour les échantillons com-
portant des hétérogénéités structurales engendrant des effets de rideaux, les modifica-
tions ci-après doivent être apportées au protocole de préparation. La méthode consiste
à réaliser l’amincissement par une attaque ionique provenant de la face arrière de
l’échantillon [Schwa03]. Les modifications apportées à la préparation sont détaillées en
figure 1.34. L’échantillon est collé à une demi-grille de cuivre en bout du doigt restant,
les autres ayant été préalablement coupés (figure 1.34 (a)). Le collage est réalisé avec
le GIS de W, car les contraintes géométriques avec cette position de grille verticale
empêchent le GIS de Pt, arrivant du côté opposé, d’approcher. Les étapes d’amincis-
Figure 1.34 – Images des étapes modifiées dans le cas d’une préparation par attaque en face
arrière : (a) collage sur une demi-grille coupée, (b) échantillon après amincissement grossier,
(c) découpe du bas de l’échantillon, (d) échantillon après retournement manuel de la grille,
(e) dépôt d’un Pt de protection sur la face arrière et (f) amincissement de la première face.
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sement grossier sont ensuite réalisées. Puis le fond de l’échantillon est découpé par le
faisceau ionique à l’angle maximal autorisé par la platine, ici 62° (figure 1.34 (b) et
(c)). La grille est ensuite sortie du FIB et retournée manuellement sur son support, de
façon à avoir accès à la face arrière de l’échantillon (figure 1.34 (d)). Un dépôt de Pt
ionique de l’ordre de 1 µm d’épaisseur est effectué sur la face arrière, afin de limiter
les effets d’arrondissement du haut de l’échantillon (figure 1.34 (e)). L’amincissement
est ensuite réalisé, en provenance de la face arrière, par le même protocole que celui
décrit précédemment (la figure 1.34 (f) présente la première face amincie). L’attaque
de l’amorphe à basse tension finalise l’échantillon. Cette préparation en face arrière a
été utilisée au cours de cette thèse pour les échantillons dont l’empilement de grille
était réalisé.
1.3.3 Qualité des échantillons SOI préparés pour la DFEH
Nous présentons ici la validité des échantillons, préparés par le protocole décrit dans la
partie 1.3.2, pour la mesure du champ de déformations par DFEH dans des films minces
SOI. Mais avant cela, nous nous intéressons aux résultats obtenus avec une variation de
ce protocole de préparation des échantillons, que nous avions l’habitude d’utiliser sur des
structures qui ne sont pas de type SOI.
Cette différence consiste en la protection de la surface de l’échantillon par le dépôt d’une
encre indélébile (d’épaisseur de l’ordre de 500 nm). Cette étape était réalisée avant d’insérer
l’échantillon dans le FIB, et servait en remplacement de l’étape de protection de l’échantillon
du faisceau ionique par un dépôt de Pt électronique [Javon12]. C’est une méthode simple et
rapide, puisque l’encre était déposée d’un simple trait de feutre. Cependant, nous avons ob-
servé que ce dépôt comporte des bulles de l’ordre de 200 nm de diamètre, pouvant engendrer
des artefacts de type effet rideau lors de l’amincissement au FIB (figure 1.35 (a)). De plus
petites bulles sont aussi présentes, d’une taille de l’ordre de 40 nm, en surface de l’échantillon
(figure 1.35 (a)) et altèrent localement la structure du film mince Si sous-jacent par le même
phénomène. De plus, nous avons remarqué qu’avec cette protection à l’encre, une focalisation
de la sonde, par exemple afin de prendre une image HREM de l’échantillon, déformait le film
Si. Le film mince prend une forme convexe sur le BOX au niveau de la zone de focalisation,
voir en figure 1.35 (b). L’influence d’un tel déplacement sur les déformations dans le plan
(εxx) est quantifiée par DFEH dans le film Si (figure 1.35 (c) et (d)). Une alternance de
déformations négatives et positives d’une amplitude de l’ordre de 0,4 % est obtenue. Cette
déformation a été mesurée au Tecnai, avec un échantillon exceptionnellement orienté selon
l’axe de zone [010].
Afin de comprendre l’origine de cet artefact déformant le film mince Si, il faut savoir
que le SiO2 apparaît comme labile sous le faisceau TEM. Cela peut être dû à différents
processus de dommages [Egert04] : déplacement de matière, échauffement thermique, charge
électrostatique, radiolyse. La tension de seuil des défauts d’éjection par collision avec les
électrons incidents (knock-on) est estimée à 70 keV pour le SiO2 [Grisc85] et nous travaillons
ici à 200 keV. Nous pensons que l’effet principal causant cet artefact est le déplacement
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Figure 1.35 – Image en champ clair (a) d’un SOI protégé par un dépôt de 3,5 nm de SiO2,
préparé avec un dépôt d’encre, et (b) montrant l’influence de la focalisation de la sonde
électronique lors de son observation. (c) Cartographie des déformations dans le plan εxx ,
réalisée au Tecnai, issue de la structure déformée et (d) tracé du profil de déformation extrait
le long du film mince Si.
de matière, aussi bien dans le BOX que dans l’encre de protection, comme cela est visible
en figure 1.35 (b), par un contraste plus clair au niveau de la zone focalisée dans ces deux
matériaux. Il semble que le déplacement de SiO2 dans le BOX agisse en repoussant le film
Si, et la perte de matière dans l’encre sus-jacente renforce cet effet. Nous estimons donc que
ce dépôt d’encre, organique et a priori isolant, exacerbe ce phénomène. En effet, cet artefact
ne se manifeste pas lors d’une protection au Pt, conducteur, déposé par le faisceau électro-
nique du FIB tel que présenté dans le protocole de la partie 1.3.2. Il semble que le dépôt de
Pt, composé d’atomes lourds donc moins influencé par le faisceau TEM, ait une première
influence mécanique de maintien de la structure et par conséquent du film Si. Une seconde
influence peut résulter d’une bonne évacuation des charges électrostatiques et de la chaleur.
En effet, il a été observé qu’un dépôt de carbone conducteur sur une face d’un échantillon
TEM composé d’une matrice de SiO2 améliore grandement la stabilité de l’échantillon sous
faisceau [Yurts06].
Nous avons finalement pu vérifier que la préparation d’échantillons SOI par le protocole
décrit en partie 1.3.2 n’entraîne pas de modifications de l’état de déformation du film mince.
En effet, εxx , εzz et εxz sont mesurées comme négligeables dans une structure SOI "sortie
d’usine" (résultats I2TEM de la figure 1.24). Cela montre que ce protocole de préparation par
FIB n’induit pas d’artefacts en terme de déformations. Il est d’autre part possible d’obtenir
1.4. Simulation par éléments finis 61
Figure 1.36 – Image HREM filtrée (Wiener), montrant l’épaisseur d’amorphe observée
en bout de lamelle préparée par FIB. Des franges d’égale épaisseur sont observées dans la
structure cristalline.
une estimation de l’épaisseur d’amorphe résiduelle présente sur chaque face de l’échantillon,
par la mesure de son épaisseur apparente en bout de lamelle. L’épaisseur d’amorphe obser-
vée en TEM dans ces conditions est estimée comme étant comprise entre une et deux fois
l’épaisseur de l’amorphe restant par face. Sa mesure sur la figure 1.36, de 9 nm, montre alors
une épaisseur d’amorphe résiduelle comprise entre 9 et 4,5 nm. Cela confirme l’efficacité de
l’attaque ionique à basse tension (5 kV), permettant de diminuer l’épaisseur de l’amorphe à
une valeur proche des 6 nm théoriquement atteignables [Ishit04].
1.4 Simulation par éléments finis
La méthode des éléments finis (FEM pour Finite Element Method) permet de simuler
l’état de déformation résiduel d’une structure. Nous utilisons la FEM pour deux objectifs :
i. Comprendre l’état de déformation d’un échantillon :
Dans ce cas, nous utilisons la FEM pour tester certaines hypothèses (action méca-
nique d’un processus de fabrication, propriétés de matériaux. . . ), afin d’analyser leur
pertinence au regard des mesures DFEH.
ii. Corriger les effets de relaxation de lame mince :
L’amincissement (∼ 100 nm) d’un échantillon massif pour son observation TEM en-
gendre une relaxation de son état de déformation. Nous décrirons en partie 1.4.3 com-
ment reconstruire le champ de déformation présent dans l’échantillon massif, à partir
de la mesure DFEH.
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1.4.1 Principe de simulation
1.4.1.1 Description générale
La FEM est bien détaillée dans le livre de [Zienk00]. C’est une méthode numérique consis-
tant en la résolution d’une d’équation aux dérivées partielles (PDE pour Partial Differential
Equation) sur un domaine. Pour ce faire, le domaine est discrétisé par la définition d’un
maillage, dont les mailles sont appelées éléments finis. Pour le calcul, la PDE est linéari-
sée dans chaque élément fini, afin d’en permettre une résolution numérique matricielle. Sa
solution est alors calculée en chaque nœud, définis comme étant les intersections entre les
éléments finis. Cette solution discrète est ensuite interpolée entre les nœuds, de manière à
reconstruire une solution continue. L’unicité et la stabilité numérique de la solution sont
garanties par la définition de conditions initiales et de conditions aux limites adaptées au
problème. Ces dernières induisent des restrictions sur les inconnues des équations. D’autre
part, la solution obtenue, calculée de façon discrète, est une valeur approchée. Il convient
alors de vérifier la convergence du calcul. L’erreur est définie comme l’écart entre la solu-
tion numérique discrétisée et la solution du problème non discrétisée. Cette erreur tend vers
zéro lorsque la taille des éléments finis tend elle aussi vers zéro. Cette vérification permet
d’obtenir une estimation de l’erreur pour la taille de maille utilisée. Le maillage est donc
à adapter afin d’obtenir une solution suffisamment fiable, sachant que l’augmentation du
nombre d’éléments augmente drastiquement le temps de calcul, à ressources informatiques
constantes.
Dans cette thèse, nous voulons résoudre un problème de mécanique des milieux continus.
Cela consiste à calculer l’évolution d’un système mécanique défini par une géométrie, les
propriétés des matériaux qui le composent et des conditions initiales et aux limites. La
solution de ce système est décrite comme l’état de déformation résiduel de la structure.
Nous cherchons alors l’évolution du système à l’équilibre temporel, consistant à minimiser
l’énergie interne du système, en agissant sur la déformation de la matière soumise aux forces
extérieures.
1.4.1.2 Écriture de l’équation aux dérivées partielles
Dans le cas de la mécanique des milieux continus, la PDE à résoudre découle de l’équation
d’équilibre des contraintes [Franc12] :
divσ + ρf − ργ = 0 (1.33)
avec σ le tenseur des contraintes de Cauchy, ρf les forces de masse, ρ la masse volumique
et γ le champ d’accélération. Il convient ensuite de substituer l’équation constitutive des
matériaux considérés, qui est dans le cas de matériaux élastiques linéaires la loi de Hooke




(Cijklεkl) + ρfi − ργi = 0 (1.34)
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avec Cijkl les composantes du tenseur des constantes élastiques et εkl les composantes du
tenseur des déformations. L’expression des composantes du tenseur des déformations pour
































+ ρfi − ργi = 0 (1.36)
Sachant que, pour des raisons de symétrie, Cijkl = Cjikl = Cijlk = Cklij [Barbe10], l’équa-












+ ρfi − ργi = 0 (1.37)
1.37 est l’équation aux dérivées partielles centrale décrivant le problème à résoudre. Dans le








+ ρfi = 0 (1.38)
1.4.2 Bases de résolution avec COMSOL Multiphysics
Nous détaillons dans cette partie les différentes étapes permettant de résoudre un pro-
blème de mécanique des milieux continus en utilisant le logiciel COMSOL Multiphysics et
décrivons les bases de simulation communes appliquées au cours de la thèse. Dans ce travail,
j’ai utilisé principalement la version 4.3b du logiciel.
Nous vérifions initialement que la forme générale de la PDE d’une variable u résolue par
COMSOL dans un domaine Ω satisfait la forme de l’équation 1.38 que nous cherchons à











+ β.∇u+ au = f (1.39)
avec ea le terme de masse, da le coefficient d’amortissement, c le coefficient de diffusion
anisotrope, α le coefficient de convection du flux conservatif, γ le terme de source du flux
conservatif, β le coefficient de convection, a le coefficient d’absorption et f le terme de source.
Nous reconnaissons donc bien la PDE 1.38 de la mécanique des milieux continus dans le cas
stationnaire, en supprimant les termes de dérivées temporelles et en considérant α, β, γ et
a nuls.
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1.4.2.1 Choix du module
La première étape consiste à choisir le cadre de la modélisation, pour que le logiciel crée
l’environnement de travail adéquat (2D ou 3D, module de physique, type de résolution).
Nous utilisons, sauf exception, le module "Solid Mechanics" avec une résolution stationnaire
du problème, c’est-à-dire la recherche de l’équilibre mécanique.
1.4.2.2 Géométrie
Les domaines géométriques du problème sont reproduits le plus fidèlement possible, dans
les repères orthonormés (O, x, y) (dans le cas 2D), ou (O, x, y, z) (dans le cas 3D) de COM-
SOL. Il existe deux types de simulation 2D, définissant les conditions de l’étude, selon la
troisième dimension de l’espace [Barbe10] :
i. Totalement contraint ("plane strain") : les composantes des déformations hors plan
sont nulles (εiz = 0 avec i = x, y, z). Physiquement, c’est comme si l’échantillon simulé
dans le plan (O, x, y) était infini selon la troisième dimension, aucune relaxation n’est
possible selon cette direction (figure 1.37 (b)).
ii. Totalement relaxé ("plane stress") : les composantes des contraintes hors plan sont
nulles (σiz = 0 avec i = x, y, z). C’est comme si l’échantillon simulé dans le plan
(O, x, y) était infiniment fin selon la troisième dimension, une relaxation totale de la
matière est obtenue selon cette direction (figure 1.37 (c)).
Dans le cas de la simulation d’un échantillon TEM, la réalité se situe entre ces deux
cas extrêmes. La lamelle est partiellement relaxée. Si nous voulons simuler la relaxation du
champ de déformation à travers l’épaisseur de la lame mince, il est donc nécessaire de re-
produire la dimension spatiale associée à l’épaisseur de la lamelle TEM. Deux configurations
géométriques sont envisageables :
i. En 3D : simuler la structure en 3D calcule le champ de déformation dans l’épaisseur
de la lame mince, figure 1.37 (a).
ii. En 2D : simuler la structure en 2D est possible lorsque la géométrie de l’échantillon
massif est invariante selon deux dimensions de l’espace (c’est-à-dire que la géométrie
de la lamelle TEM est invariante selon Ox sur la figure 1.37 (a)). Il est alors possible
de simuler seulement une section 2D de la lamelle, en condition totalement contraint
selon la troisième dimension puisque l’épaisseur de la lame mince est faible devant sa
longueur (voir figure 1.37 (d)). Cette simulation calcule donc le champ de déformation
dans l’épaisseur de la lame mince et sera représentative de l’ensemble de l’échantillon
(qui est invariant selon Ox dans le repère du matériau, figure 1.37 (d)).
1.4.2.3 Matériaux
Cette étape consiste à définir les propriétés des matériaux mis en jeu. Nous travaillons
dans le cadre de l’élasticité linéaire. Les matériaux isotropes sont définis par leur module
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Figure 1.37 – (a) Représentation 3D de la lamelle TEM pour la simulation FEM, avec le
placement des axes du repère COMSOL et du repère du matériau utilisé pour les notations
des résultats DFEH. Géométries de simulation FEM 2D (b) pour le cas totalement contraint,
infini selon Oz et (c) pour le cas totalement relaxé, infiniment fin selon Oz. (d) Géométrie
d’une simulation 2D permettant de tenir compte des effets de relaxation de lame mince, avec
un échantillon TEM invariant selon la longueur de la lamelle.
de Young E et leur coefficient de Poisson ν ; tandis que les matériaux anisotropes sont défi-
nis par leur tenseur des constantes élastiques C, réduit en un tenseur 6 x 6 (voir annexe A.1).
Le tenseur des constantes élastiques est lu dans le repère (O, x, y, z) de COMSOL. Or nous
travaillons avec un substrat Si dont les directions cristallographiques sont ([110], [001], [110])
ou ([110], [001], [110]) dans le repère de COMSOL, respectivement pour les géométries (a),
(b) et (c) puis pour la géométrie (d) de la figure 1.37. Le tenseur des constantes élastiques du
matériau anisotrope cubique (Si ou SiGe) doit donc subir un changement de repère, par une
rotation de pi4 autour de la direction y dans le repère initial ([100], [010], [001]), afin que les
propriétés adaptées au matériau soient injectées dans COMSOL. Ce changement de repère
est détaillé en annexe A.4.
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1.4.2.4 Conditions de l’étude
Il s’agit de définir les conditions initiales (comme une contrainte ou une déformation ini-
tiale) et les conditions aux limites (en bord de domaine). Par exemple, la simulation d’une
bicouche épitaxiée (voir annexe A.5) d’un matériau B sur un substrat A est simplement
décrite par une déformation initiale isotrope dans le domaine du matériau épitaxié, ainsi que
par une interface rigide entre les deux matériaux. Cette déformation initiale correspond à
la déformation relative subie par le matériau épitaxié par rapport à son état initial totale-




(i = x, y, z) et a le paramètre de maille.
À cette étape, il est également possible de définir des propriétés spécifiques sur certaines
zones ou interfaces. D’autre part, l’option "Include geometric nonlinearity", qui permet de
tenir compte des déformations avec de grands déplacements (équation 1.35) peut être activée.
Cette option rend l’étude plus gourmande en ressources informatiques mais est nécessaire
dans certains cas étudiés.
1.4.2.5 Maillage
Le maillage de la structure est une étape délicate, puisqu’un maillage suffisamment fin
garantit une erreur minimale, mais demande en contrepartie plus de ressources informa-
tiques. Les moyens dont nous disposons nous permettent d’aller jusqu’à un nombre maximal
d’éléments de l’ordre de 400000. La taille des éléments finis doit être adaptée à la structure,
plus petits dans les zones comprenant de forts gradients de champ (déformation, contrainte
ou propriété d’un matériau ayant une dépendance spatiale). Il faut aussi veiller à ce que le
maillage ait un nombre minimal d’éléments finis à travers l’épaisseur des films minces étudiés
(au moins 4 éléments), pour que le comportement mécanique du matériau constituant le film
mince soit correctement simulé.
1.4.2.6 Résultats et post-traitement
Une fois la solution du problème calculée, les résultats discrets sont interpolés afin d’obte-
nir un champ continu dans la structure. Il est plus précis de d’estimer le champ de contrainte
par une interpolation aux points de Gauss (centre des éléments finis) et le champ de défor-
mation par une interpolation aux points de Lagrange (nœuds du maillage) [COMS12].
Pour finir, nous exportons les résultats en table de données, en vue de leur exploitation
dans DigitalMicrograph.
1.4.3 Correction des effets de lame mince
Nous mesurons les déformation par DFEH dans un échantillon aminci pour l’observation
TEM. Par conséquent, le champ de déformation mesuré est partiellement relaxé, relativement
au champ de déformation initialement présent dans l’échantillon massif. Or, c’est précisé-
ment ce champ de déformation qui nous intéresse. Nous décrivons ci-dessous la méthodologie
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mise en place afin de le reconstruire, à partir de la mesure DFEH.
Pour cela, nous utilisons une simulation par éléments finis. L’objectif est dans un premier
temps de reproduire, avec un modèle FEM, le champ de déformation mesuré par DFEH. Ce
modèle FEM a les deux particularités suivantes :
i. Il calcule le champ de déformation de l’échantillon dans l’épaisseur de la lame mince,
à partir d’un modèle 2D ou 3D suivant les cas (voir partie 1.4.2.2). Ainsi la relaxation
mécanique de la lame mince est reproduite.
ii. Il utilise les fonctions de poids, décrites en partie 1.2.3.1, qui pondèrent la déforma-
tion dans l’épaisseur de la lamelle TEM. Dans la pratique, nous multiplions la valeur
des déformations calculées par la fonction de poids (équation 1.31, son intégrale est
égale à 1), et nous intégrons les valeurs obtenues selon la direction de propagation des
électrons [Javon12].
Nous avons ainsi reproduit le champ de déformation mesuré par DFEH. Dans un second
temps, nous calculons le champ de déformation initialement présent dans l’échantillon mas-
sif, non aminci. Il suffit pour cette dernière étape de relancer le modèle FEM, avec des
conditions aux limites de la surface de la lamelle TEM modifiées, passant de libres (σ⊥ = 0)
à totalement contraintes (ε⊥ = 0). En cas de besoin (si confusion possible), nous noterons
εDFEH le champ de déformation mesuré par DFEH et εbulk le champ de déformation recons-
truit dans l’échantillon massif, à partir de la mesure DFEH (qui tient compte de la relaxation
de lame mince et de la pondération de la mesure selon l’épaisseur de la lamelle TEM).
Cependant la prise en compte de la relaxation de la lamelle TEM n’est pas à réaliser
systématiquement. Une méthode employée initialement dans [Benzo13] permet de justifier
certains cas où ce travail n’est pas nécessaire. Il suffit de simuler l’état de déformation de
l’échantillon en 2D, dans le plan d’observation de la lamelle TEM (1.37 (b) et (c)). En
réalisant deux simulations successives, la première dans le cas totalement contraint et la
seconde dans le cas totalement relaxé, il est possible de déterminer si la différence entre ces
deux états de déformation est supérieure à la sensibilité de la mesure DFEH. En effet, si la
différence entre ces deux cas extrêmes de relaxation de l’échantillon n’est pas détectable, il
n’est pas nécessaire de tenir compte des effets de relaxation. Une simulation 2D dans le plan
d’observation de l’échantillon est alors suffisante. D’autre part, une estimation empirique
de l’importance de la relaxation de la lame mince, découlant du principe de Saint-Venant
(l’action d’une force sur l’état d’équilibre d’un système produit seulement un effet local)
[Barbe10], peut être décrite par le rapport entre la plus petite taille caractéristique de la
structure déformée et l’épaisseur de la lamelle TEM. Plus ce rapport est faible, moins les
effets de relaxation se propageront dans l’épaisseur de la lamelle. Par exemple, dans le cas des
films minces (∼ 10 nm d’épaisseur) mesurés dans cette thèse, l’état de déformation présent
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Dans les circuits intégrés, la co-intégration de MOSFETs de types p et n (CMOS pour
Complementary Metal-Oxide-Semiconductor) est indispensable afin de pouvoir réaliser toutes
les fonctions logiques nécessaires à la réalisation de microprocesseurs. Une problématique ma-
jeure posée par la logique CMOS, en technologie Si planaire, est que les MOSFETs de types
p et n ont des performances différentes. Habituellement, les p-MOS sont plus lents que les
n-MOS car la mobilité des trous est bien plus faible que celle des électrons dans le Si (voir
partie 1.1.2.2). Pour pallier en partie cet inconvénient, il est souhaitable d’utiliser un canal
enrichi en germanium (possédant une meilleure mobilité des trous) pour la fabrication des
p-MOSFETs. De plus, si le SiGe possède une contrainte compressive, la mobilité des trous
est encore améliorée (voir partie 1.1.2.2). La condensation de Ge est la technique utilisée
en technologie FDSOI pour réaliser des substrats co-intégrés, où coexistent des zones SOI
et des zones SGOI, tel que illustré en figure 2.1. La condensation de Ge joue donc un rôle
majeur dans la fabrication de dispositifs co-intégrés performants.
Dans ce chapitre, nous étudierons le phénomène de condensation de Ge dans des films
ultra-minces (∼ 10 nm d’épaisseur). Nous porterons un intérêt particulier à l’évolution des
déformations générées à l’intérieur des couches de SiGe et nous montrerons leur lien avec
70 Chapitre 2. Condensation de germanium
Figure 2.1 – Schéma de MOSFETs FDSOI co-intégrés, avant l’étape de siliciuration pour
la création des contacts.
la concentration de Ge. Nous regarderons notamment si les mécanismes qui régissent la
redistribution du Ge, décrits dans la bibliographie à partir de films épais, sont les mêmes
pour des couches confinées par des interfaces très rapprochées. L’étude de la condensation
de Ge dans ces films ultra-minces est un challenge métrologique, nécessitant d’analyser la
concentration de Ge à l’échelle sub-nanométrique. Nous montrerons que la DFEH est une
technique de choix pour cette étude, en validant une méthode permettant de convertir le
champ de déformation en concentration de Ge.
2.1 Condensation de germanium : étude bibliogra-
phique
L’oxydation thermique du Si, présentant un fort intérêt pour la microélectronique basée
sur la technologie silicium, est étudiée de longue date. Des modèles de la cinétique de l’oxyda-
tion ont été développés par Deal et Grove (régime linéaire) [Deal65] et, pour les épaisseurs de
Si inférieures à 30 nm, par Massoud (régime parabolique) [Masso85]. L’intérêt pour l’étude de
l’oxydation du SiGe est beaucoup plus récent. [LeGou88] présente une des premières études
de l’oxydation du SiGe et compare les oxydations sèche et humide. Il y est montré que le Ge
n’est pas oxydé mais rejeté au niveau du front d’oxydation (effet chasse-neige : snow-plow) et
que l’injection de Si interstitiels à l’interface SiO2/SiGe est réduite par la présence du Ge (du
fait de la diminution de la contrainte à l’interface SiO2/SiGe relativement à SiO2/Si et/ou de
l’augmentation de l’énergie de formation de Si interstitiels dans le SiGe [Napol05]). Il y est
aussi montré que l’oxydation sèche du SiGe présente une cinétique d’oxydation équivalente à
celle du Si pur (tel que présenté en détail dans [Long12]) alors que l’oxydation humide, plus
rapide, engendre une accumulation de Ge sous le front d’oxydation (pile-up), car celui-ci n’a
pas le temps de diffuser dans la profondeur du substrat. La sélectivité thermodynamique de
l’oxydation de SiGe est expliquée dans [Vince08], en terme d’enthalpie libre de la réaction
GeO2 +Si = SiO2 +Ge (SiO2 est plus stable que GeO2). Même si du GeO2 est initialement
formé, il est ensuite réduit par le flux de Si arrivant au niveau du front d’oxydation. Néan-
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moins du GeO2 peut rester présent dans l’oxyde lorsque ce flux de Si, qui réagit en priorité
avec l’espèce oxydante, n’est pas assez élevé (flux d’oxygène trop fort, concentration de Ge
trop élevée. . . ).
Le terme "condensation de Ge" se réfère à un procédé technologique servant à enrichir en
germanium un film de silicium. Cette technique, démontrée par la fabrication d’une couche
Si0,43Ge0,57OI à partir d’un substrat SOI obtenu avec la technologie de séparation par oxygène
implanté (SIMOX pour Separation by IMplanted OXygen), est présentée pour la première
fois dans [Tezuk01]. La "condensation de Ge" se déroule en deux étapes successives, décrites
en figure 2.2 : une épitaxie de Si1− xiniGexini sur un substrat SOI suivie d’une oxydation
sèche du dessus de la structure, consommant préférentiellement le Si. Ainsi le Ge reste piégé
dans le film, entre le front d’oxydation et le BOX. La couche est par conséquent enrichie en
Ge au cours de l’oxydation. Des pertes de Ge par oxydation ou diffusion dans le BOX ne
s’observent qu’à des enrichissements proches d’un film de Ge pur [Xue14].
Figure 2.2 – Schéma de principe des deux étapes de la condensation de Ge : une épitaxie
de Si1− xiniGexini sur SOI, suivie d’une oxydation du dessus de la structure.
Depuis son invention, le procédé de condensation de Ge a connu plusieurs améliorations.
L’une d’elles est la croissance d’une fine couche de Si sur le SiGe initial avant l’oxydation,
afin de ne pas consommer du Ge en début d’oxydation [Di05b]. Une seconde, proposée dans
[Mukhe05], consiste à réaliser l’oxydation en plusieurs étapes caractérisées par des tempé-
ratures de plus en plus basses, afin de ne pas dépasser la température de fusion du SiGe
qui diminue avec l’enrichissement en Ge. En effet, [Balak07] montre la formation de GeO2 si
cette température est dépassée. Une dernière amélioration est d’introduire des étapes diffu-
sives au cours de l’oxydation, afin de prévenir un pile-up de Ge trop important [Damle06].
En effet, la redistribution des atomes de Ge est régie par une compétition entre deux mé-
canismes : l’injection de Ge au niveau du front d’oxydation (créée par l’oxydation du SiGe) et
sa diffusion dans le SiGe [Sugiy04]. Ces deux mécanismes sont activés thermiquement. Pour
une oxydation dans le régime des basses températures, l’injection de Ge est le mécanisme
dominant. Alors, la diffusion n’est plus assez rapide pour évacuer les atomes de Ge dans la
profondeur du SiGe. Une accumulation de Ge se forme sous le front d’oxydation (pile-up).
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Celle-ci est repoussée de proche en proche (snow-plow). [Long13] présentent la dépendance
en température de la concentration de Ge dans le pile-up, qui diminue avec la température
d’oxydation. Il est possible de considérer que la diffusion devient dominante à partir d’une
température de l’ordre de 950 °C.
Un premier modèle complet de l’oxydation du SiGe est proposé dans [Rabie05]. Il se base
sur l’équilibre de cinq flux (flux de l’espèce oxydante à travers l’interface air/oxyde, flux de
l’espèce oxydante dans l’oxyde, flux de l’espèce oxydante réagissant avec Si pour former du
SiO2, flux de l’espèce oxydante réagissant avec Ge pour former du GeO2 et flux de Si rédui-
sant le GeO2). Ce modèle rend compte de l’accumulation de Ge sous le front d’oxydation
et de la formation de GeO2. Cependant, il est lourd à exploiter et des modèles simplifiés
sont préférés pour décrire la condensation de Ge. Citons par exemple celui présenté dans
[Vince07b], qui se base sur une cinétique d’oxydation de type Deal et Grove, conserve la
quantité initiale de Ge et considère la concentration de Ge homogène dans le film. Ce mo-
dèle est donc valable lorsque le mécanisme de diffusion est suffisant. Le modèle de [Nakah09]
décrit la diffusion du Si vers le front d’oxydation et permet de rendre compte du pile-up du
Ge au cours du temps.
Un autre point que nous abordons est l’état de relaxation des films formés par conden-
sation de Ge. Les atomes de Ge sont en substitution dans le cristal, formant par conséquent
du SiGe totalement contraint. Pour éviter la présence initiale de dislocations traversantes et
de misfit, l’épitaxie de SiGe ne doit pas dépasser son épaisseur critique [Peopl85]. En pleine
plaque, la relaxation partielle de la couche SiGe résulte de la dissociation en deux disloca-
tions partielles 16 < 211 > et
1
6 < 112 > des dislocations parfaites
1
2 < 110 > se formant
lors de l’enrichissement [Vince07a]. Ces dislocations partielles sont associées à des fautes
d’empilement dans les plans {111}. Ces dernières glissent dans les plans {111} et forment
des macles et des plans de glissement [Hiras08], grâce à la compliance de l’oxyde à la forte
température du procédé. Il en résulte des "hachures" de la surface, caractéristiques d’une
relaxation plastique. [Souri09] décrit un modèle, basé sur une analyse de la dissociation des
dislocations 12 < 110 >, prévoyant le taux de relaxation plastique en fonction de l’épaisseur
et de la concentration finale du SiGe.
La relaxation élastique du film SiGe lors de la condensation de Ge, possible au niveau
d’un bord libre grâce à la compliance de l’oxyde (du BOX) à la température d’oxydation,
est très peu étudiée. [Tezuk03] montre que la portée de la relaxation élastique en bord de
mésa augmente avec la température et l’épaisseur du film. [Irisa06] grave la couche SiGe
afin de relaxer sa contrainte dans seulement une direction, et obtient un film de SiGe sous
contrainte uniaxiale, intéressant pour la fabrication de p-MOSFETs.
Pour finir, il est possible de convertir localement certaines zones d’un wafer SOI en SGOI,
à partir du procédé de condensation de Ge, dans le but de fabriquer un substrat co-intégré
[Tezuk05]. Le gain en mobilité des trous dans des films SGOI préparés par condensation de Ge
est présenté dans [Yang12] : il augmente avec le niveau d’enrichissement en Ge de la couche,
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puis se stabilise si l’enrichissement augmente encore alors que des défauts plastiques, relaxant
la contrainte interne, apparaissent. La première réalisation de CMOS planaires utilisant la
condensation de Ge (pour le nœud 22 nm) fut présentée dans [Cheng12]. Les performances
obtenues sont meilleures que celles des structures FinFETs.
2.2 Structures étudiées
Les wafers dont sont issus les échantillons étudiés dans ce chapitre (et dans le suivant)
ont été prélevés au cours des étapes de fabrication du substrat co-intégré dédié aux transis-
tors FDSOI 14 nm, en cours de développement par STMicroelectronics. Ces wafers étudiés
proviennent d’un un même lot, il n’y a donc pas de variation de procédé de fabrication entre
les différents wafers prélevés. Nous présentons dans ce paragraphe leurs étapes de fabrication
de façon générale, qui sont schématisées en figure 2.3. Les détails nécessaires à la compré-
hension des caractéristiques de chaque échantillon seront précisés au cas par cas au cours de
cette thèse. Six wafers ont été prélevés à des étapes clés de la fabrication du substrat. Le
premier est le wafer SOI initial produit par SOITEC. Le second wafer ("post-condensation",
figure 2.3) a été prélevé après les étapes de fabrication des zones SGOI (par condensation de
Ge) et des zones NoSOI (gravure du film Si et du BOX puis épitaxie de Si afin de rattraper
le niveau initial : zone sans SOI pour la réalisation de composants de puissance tels que
les transistors bipolaires [Doris16]). Le troisième wafer ("post-gravure STI", figure 2.3) a été
prélevé après la formation d’un oxyde d’accroche (par oxydation), du dépôt d’un masque dur
SiN, de la gravure des STI et de leur remplissage par du SiO2. Le quatrième wafer ("post-
recuit STI", figure 2.3) a été retiré après le recuit de densification de l’oxyde de remplissage
des STI. Le cinquième wafer ("post-CMP", figure 2.3) a été pris suite à une planarisation
mécano-chimique (CMP pour Chemical Mechanical Planarization) pour retirer le surplus
de SiO2, et d’une attaque chimique pour dissoudre le masque SiN. Enfin, le sixième wafer
("post-implantation", figure 2.3) a été prélevé après des implantations ioniques dans le Si
massif, suivies d’un recuit d’activation.
Dans ce chapitre, nous étudierons la zone SGOI du substrat co-intégré, en nous plaçant
à au moins 2 µm des STI et des bords délimitant le substrat SGOI. Nous espérons, avec ces
précautions, observer des caractéristiques de type pleine plaque.
Les échantillons ont été réalisés dans les zones SGOI des wafers notés 2, 3 et 4 (présen-
tés en figure 2.3). L’évolution de la structure de ces échantillons est détaillée en figure 2.4.
Par souci de clarté, cette figure ne représente pas le masque SiN présent sur le dessus de la
structure après les étapes C et D, qui n’a aucune influence sur l’étude de la condensation
de Ge menée dans ce chapitre. De plus, seuls les bilans thermiques d’importance sont précisés.
La structure de référence est constituée d’une couche de Si0,75Ge0,25 de 8,5 nm, épitaxiée 1
par dépôt chimique en phase vapeur-thermique rapide (RT-CVD pour Rapid Thermal-
Chemical Vapor Deposition), sur un film SOI de 11 nm d’épaisseur (figure 2.4). Le pre-
1. réacteur AMAT Centura EPI
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Figure 2.3 – Description des étapes (A, B, C, D, E et F) du procédé de fabrication de
substrats co-intégrés pour les MOSFETs FDSOI, ainsi que des wafers prélevés (1, 2, 3, 4, 5
et 6) et étudiés dans cette thèse.
mier échantillon étudié a été prélevé dans la zone SGOI du wafer 2, après une oxydation
thermique 2 rapide (RTO pour Rapid Thermal Oxidation), à 1100 °C durant 45 s. Cette oxy-
dation haute température consomme 6,5 nm de Si cristallin. Le deuxième échantillon étudié
a été prélevé dans la zone SGOI du wafer 3, après une désoxydation de la surface, suivie
d’une oxydation en four 3 à 800 °C durant 1h30 et d’un recuit à 780 °C durant 1 h (dépôt
2. four AMAT Radiance
3. four ASM A412
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Figure 2.4 – Schéma des échantillons étudiés, au cours du procédé de fabrication d’un
substrat SGOI. La structure de référence est un SOI ayant subi une épitaxie de Si0,75Ge0,25. La
première étape (A+B) est une oxydation de Ge à haute température par RTO. La deuxième
étape (C) est une oxydation de Ge à basse température en four (après un nettoyage de l’oxyde
de surface). La troisième et dernière étape (D) est un recuit en four à haute température,
sous atmosphère inerte. A, B, C et D font référence aux étapes de fabrication des wafers.
du masque SiN). Cette oxydation basse température consomme 4 nm supplémentaires de
Si cristallin. Le troisième et dernier échantillon étudié dans cette partie a été prélevé dans
la zone SGOI du wafer 4, après un recuit 4 en four sous atmosphère inerte (N2), à 1050 °C
durant 30 min. Le film SiGe n’est alors pas consommé.
2.3 Mesures de la concentration de Ge par DFEH
2.3.1 Méthodologie
Les échantillons issus des différents wafers prélevés ont été préparés par FIB selon l’axe de
zone [110], avec une attaque ionique par la face avant, selon le protocole décrit en partie 1.3.2.
Les déformations dans le plan des films minces ont été mesurées par DFEH, avec l’I2TEM
en mode de Lorentz corrigé (voir partie 1.2.3.2), à partir d’un faisceau diffracté <220>. Le
traitement des hologrammes a été réalisé avec HoloDark (voir partie 1.2.3.1) en utilisant un
masque correspondant à une résolution spatiale de 2 nm. La figure 2.5 présente la carto-
graphie des déformations εxx du SGOI après la RTO (1100 °C durant 45 s). La mesure des
déformations dans le plan reste inférieure à 0,03 %. Notons que ce résultat est observé pour
les trois échantillons présentés en figure 2.4.
Le paramètre de maille du film SiGe est donc égal à celui du Si relaxé, dans le plan
de l’échantillon. Il n’y a par conséquent pas de relaxation élastique latérale. D’autre part,
nous n’avons à aucun moment observé de défauts étendus par TEM. Les épaisseurs mises
en jeu lors de ces étapes de fabrication restent inférieures à l’épaisseur critique de relaxation
4. four ASM A412
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Figure 2.5 – Cartographie des déformations εxx obtenue par DFEH dans la structure SGOI,
après la RTO, avec l’image champ clair (BF pour Bright Field) sur la gauche pour repérage.
Sur la droite est tracé le profil de déformation vertical, intégré sur une largeur de 25 nm.
plastique des couches SiGe fabriquées [Peopl85] et [Souri09].
Dans le cas d’une couche pseudomorphique, la déformation hors plan, dont la valeur est
accentuée par la réaction de Poisson du matériau soumis à une contrainte biaxiale, permet
de retrouver le paramètre de maille du cristal relaxé (voir annexe A.5). Le paramètre de
maille du SiGe relaxé aSiGe et la déformation hors plan de l’échantillon massif εbulkzz peuvent










où CSiGe1X sont les composantes du tenseur des constantes élastiques du SiGe. Les atomes de
Ge, en substitution et d’un rayon de covalence supérieur à celui du Si, sont responsables de
la dilatation du paramètre de maille du SiGe relaxé. Nous pouvons alors calculer la concen-
tration de Ge (xGe), en injectant dans l’équation 2.1 la dépendance du paramètre de maille
du SiGe à la concentration de Ge (équation A.8) et en utilisant une loi des mélanges pour
les constantes d’élasticité du SiGe (voir annexe A.3).
Toutefois, les déformations sont mesurées par DFEH dans une lame mince (εDFEH).
Nous reconstruisons donc le champ de déformation initialement présent dans l’échantillon
massif (εbulk) à l’aide d’une simulation par éléments finis, avec la méthodologie décrite en
partie 1.4.3. La géométrie est reproduite à partir d’images TEM et xGe est utilisée comme
seul paramètre d’ajustement du modèle FEM.
Dans la suite de ce chapitre, nous ne nous intéressons plus qu’à εzz, mesurée par DFEH à
l’I2TEM, en mode de Lorentz corrigé, à partir d’un faisceau diffracté <004>. Le traitement
2.3. Mesures de la concentration de Ge par DFEH 77
des hologrammes est accompli avec HoloDark et utilise un masque correspondant à une
résolution spatiale de 0,7 nm.
2.3.2 Oxydation haute température
La figure 2.6 (a) présente la cartographie des déformations hors plan mesurées par DFEH,
dans la structure SGOI issue du wafer 2, après la RTO à 1100 °C durant 45 s (voir figure 2.4).
Nous observons un gradient de déformation positif à travers le SiGe, en allant du BOX vers
le haut du film. Le tracé de εDFEHzz à travers la couche de SiGe, intégré sur une largeur de
20 nm, est extrait en figure 2.6 (b). Les déformations élevées présentes au niveau des deux
interfaces sont des artefacts similaires à ceux discutés en partie 1.2.3.3. εDFEHzz peut être
Figure 2.6 – (a) Cartographie DFEH des déformations hors plan de la structure SGOI après
la RTO (45 s à 1100 °C), obtenue avec une résolution spatiale de 0,7 nm. L’image BF sur
la gauche permet de repérer la structure. (b) Profil vertical de εDFEHzz , intégré sur 20 nm à
travers l’épaisseur du film SiGe, superposé au profil de déformation reproduit par FEM. (c)
Concentration de Ge, obtenue directement par la conversion des mesures DFEH, superposée
à xGe calculée à partir de εbulkzz . (d) Profils de xGe mesurés par DFEH, EELS et SIMS.
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directement converti en concentration de Ge, à partir de l’équation 2.1, (figure 2.6 (c)).
Nous reproduisons le profil expérimental de εDFEHzz (figure 2.6 (b)), à partir d’un modèle
FEM où nous introduisons le profil de xGe représenté en figure 2.6 (c). Les déformations
hors plan mesurées par DFEH sont donc ajustées par une droite affine (figure 2.6 (b)). Nous
observons, en figure 2.6 (c), une concentration de Ge légèrement plus élevée lorsque les effets
de relaxation de la lame mince sont corrigés, puisque ces derniers diminuent la déformation
mesurée. Nous devons donc tenir compte de cette correction, afin de quantifier précisément
xGe, même si elle reste faible dans le cas de couches ultra-minces (voir partie 1.4.3).
Dans le but d’évaluer la pertinence de notre méthode permettant de mesurer la concen-
tration de Ge à travers le film mince, nous avons réalisé des mesures STEM de spectroscopie
de pertes d’énergie des électrons 5 (EELS pour Electron Energy Loss Spectroscopy) et de
spectrométrie de masse d’ions secondaires à temps de vol 6 (ToF-SIMS pour Time-of-Flight
Secondary Ion Mass Spectrometry) de xGe. Les résultats sont présentés dans la figure 2.6 (d)
et montrent un bon accord avec la mesure DFEH. L’accumulation de Ge mesurée par ToF-
SIMS au niveau de l’interface avec le BOX est un artefact connu dans ce type de structure.
Ces résultats complémentaires confortent la méthodologie développée pour l’analyse de la
condensation de Ge basée sur la mesure des déformations par DFEH.
La figure 2.6 montre un gradient de concentration de Ge, continu au travers du film.
Nous discutons cette observation au regard des mécanismes d’injection et de diffusion du
Ge, activés lors de l’oxydation du SiGe et décrits en partie 2.1. Premièrement, nous calcu-
lons la longueur de diffusion du Ge : LdiffGe =
√
DGet, où t est le temps et DGe le coefficient de
diffusion du Ge dans le SiGe. Nous utilisons les valeurs de DGe mesurées dans [Kube10] pour
du SiGe relaxé (DGe augmente avec xGe). Nous obtenons une longueur de diffusion de l’ordre
de 8,6 nm, en considérant DGe pour du Si0,75Ge0,25. Cette longueur est équivalente à l’épais-
seur du film. La diffusion n’est donc pas assez importante pour homogénéiser totalement
la concentration de Ge dans le SGOI. Secondement, nous calculons les vitesses moyennes
de diffusion du Ge vGediff et d’oxydation vox. Nous obtenons vGediff =
LdiffGe
t
= 0, 19 nm.s-1 et
vox = 6,545 = 0, 14 nm.s
-1 : vGediff > vox. Par conséquent, le Ge est évacué du front d’oxydation
et diffuse dans le film. Nous n’observons pas d’accumulation de Ge sous le front d’oxydation.
5. Les mesures STEM-EELS sont réalisées au CEMES au Tecnai (équipé d’un GIF Tridiem (Gatan Ima-
ging Filter)), en collaboration avec B. Warot. La sonde possède un diamètre de l’ordre de 1 nm. La quantifi-
cation est obtenue à partir des seuils K du Si et LII-III du Ge, en utilisant les sections efficaces d’interaction
de Hartree-Slater. Les spectres EELS sont initialement traités avec le plugin MSA pour DigitalMicrograph
(distribué par HREM Research), qui permet de retirer une contribution du bruit.
6. Les mesures de spectrométrie de masse d’ions secondaires à temps de vol (ToF-SIMS pour Time-of-
Flight Secondary Ion Mass Spectrometry) sont réalisées à STMicroelectronics Crolles avec un TOF.SIMS 5
300mm de IONTOF, à partir d’une source O2 d’énergie 300 eV, par M. Juhel et V. Guyader.
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2.3.3 Oxydation basse température
La figure 2.7 (a) présente la cartographie des déformations hors plan mesurées par DFEH,
dans la structure SGOI issue du wafer 3, après l’oxydation en four à 800 °C durant 1h30
(voir figure 2.4). Une forte déformation hors plan est observée dans la partie haute du film
SiGe, mise en évidence dans le tracé intégré sur une largeur de 20 nm (en figure 2.7 (b)).
Le profil de εDFEHzz est simulé par FEM (figure 2.7 (b)), de manière à retrouver εbulkzz et en
déduire xGe (figure 2.7 (c)), comme décrit dans la partie 2.3.1. Nous constatons que la forte
déformation hors plan dans la partie supérieure du film SiGe (jusqu’à 3,5 %) correspond à
une concentration élevée de Ge, jusqu’à 52 %.
Figure 2.7 – (a) Cartographie DFEH des déformations hors plan de la structure SGOI après
l’oxydation en four (1h30 à 800 °C), obtenue avec une résolution spatiale de 0,7 nm. L’image
BF sur la gauche permet de repérer la structure. (b) Profil vertical de εDFEHzz , intégré sur
20 nm à travers l’épaisseur du film SiGe, superposé au profil de déformation reproduit par
FEM. (c) Concentration de Ge correspondante, corrigée des effets de relaxation par FEM.
(d) Profils de xGe mesurés par DFEH, EELS et SIMS.
Des mesures STEM-EELS et ToF-SIMS, effectuées sur des échantillons issus de ce wafer
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3, sont présentées en figure 2.7 (d). Elles confirment la forte augmentation de xGe sous le
front d’oxydation, mais les valeurs sont assez différentes de celles obtenues à partir de la
DFEH. Cependant ces mesures sont réalisées à partir d’échantillons prélevés dans d’autres
régions du wafer. Dans le cas de la mesure ToF-SIMS, l’artefact au niveau de la BOX est
de nouveau observé, et des "effets de matrice" peuvent fausser la quantification dans le cas
de fortes variations de concentration de Ge [Gavel08]. Pour les profils STEM-EELS, il est
vraisemblable que nous mesurons une concentration de Ge plus faible dans la partie supé-
rieure de la couche à cause d’un effet de moyennage du signal de la sonde (sonde de 1 nm
de diamètre et échantillon de 90 nm d’épaisseur).
Pour éclaircir ce point, nous avons refait des mesures STEM-EELS 7 avec un microscope
équipé d’un correcteur d’aberration de la sonde afin de bénéficier d’une meilleure résolution
spatiale (diamètre de la sonde de l’ordre de l’ångström). Les résultats sont présentés en fi-
gure 2.8.
Figure 2.8 – (a) Concentration de Ge obtenue par DFEH et par STEM-EELS avec un
TEM équipé d’un correcteur d’aberration sonde. (b) Image STEM-HAADF du film SiGe.
(c) Profil d’intensité de l’image HAADF (intégré sur toute la largeur de l’image), superposé
au profil de xGe mesuré par EELS.
La figure 2.8 (a) montre un bien meilleur accord entre les mesures STEM-EELS et DFEH.
Ces deux mesures ont été effectuées sur le même échantillon, d’épaisseur cristalline estimée
à 50 nm. L’hypothèse d’un moyennage de la sonde évoquée dans le cas de la mesure STEM-
EELS, présentée en figure 2.7 (d), est donc confirmée. Les figures 2.8 (b) et (c) présentent
l’intensité de l’image champ sombre annulaire à grand angle (HAADF pour High-Angle
Anular Dark-Field), dont l’intensité est proportionnelle à Zn, où Z est le numéro atomique
et 1, 5 < n < 2 [Treac11]. Nous observons bien une corrélation entre l’intensité du signal
7. Cette expérience est effectuée au centre de micro-caractérisation Raymond Castaing de Toulouse, avec
un JEOL JEM-ARM200F équipé d’un FEG froid et d’un correcteur d’aberration sonde, par L. Datas. Le
traitement des spectres est réalisé avec la même méthodologie que précédemment.
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STEM-HAADF et xGe (figure 2.8 (c)).
Une forte variation de composition est mesurée à travers l’épaisseur du film SiGe. La
variation du MIP correspondante pourrait engendrer un artefact dans l’image de la défor-
mation obtenue par DFEH (voir partie 1.2.3.1). Il est cependant difficile d’acquérir deux
hologrammes de suffisamment bonne qualité sur le même échantillon à partir des faisceaux
diffractés 004 et 004, et donc la méthode de soustraction des phases n’est pas exploitable. Une
première approche a alors été de calculer la variation de la phase due au MIP (équation 1.27)
au niveau du fort gradient xGe (figure 2.7 (c)). Elle est estimée à 0,205 rad (variation de 30 %
de xGe, avec les valeurs de MIP issues de [Kruse06] : V Si0 = 12, 57 V et V Ge0 = 14, 67 V ; une
loi des mélanges est utilisée entre ces deux valeurs). Une erreur sur εzz de 1,9.10-3 est ainsi
prédite (équation 1.22), correspondant à cette variation sur une épaisseur de 2,3 nm. Nous
avons donc réalisé un script, exécutable dans DigitalMicrograph, qui permet de corriger a
posteriori l’influence du MIP à partir du profil de εDFEHzz , de l’épaisseur de l’échantillon et
des valeurs théoriques du MIP. Ce script calcule la phase par intégration du profil de défor-
mation issu de la FEM (pour éviter d’accentuer les effets liés au bruit de la mesure DFEH).
Il en soustrait la contribution de la phase due au MIP obtenue à partir du profil de xGe,
puis calcule de nouveau εzz corrigé de l’influence du MIP à l’aide d’une dérivation. Cette
correction est présentée en figure 2.9. Nous observons une différence de εzz de l’ordre de
2.10-3, comme estimée précédemment, dans la région de fort gradient de xGe. Finalement, la
correction numérique de l’influence du MIP reste faible devant le bruit de la mesure DFEH,
même pour ce cas extrême. Elle sera donc négligée pour les autres échantillons.
Figure 2.9 – Profil de déformation vertical mesuré par DFEH, intégré sur 20 nm à travers
l’épaisseur du film SiGe, superposé au profil de déformation reproduit par FEM et au profil
de déformation corrigé numériquement de l’influence du MIP.
La figure 2.7 (c) montre la forte concentration de Ge dans le haut du film SiGe, résultant
de l’oxydation basse température (1h30 à 800 °C). À partir de [Kube10], nous calculons une
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longueur de diffusion du Ge égale à 0,64 nm (résultant de l’oxydation et du recuit réalisé im-
médiatement après (1 h à 780 °C), figure 2.4). Par conséquent le Ge ne peut diffuser que sur
une distance négligeable dans le film pendant cette oxydation. La concentration de Ge dans
la partie basse du film SiGe n’est donc pas affectée par cette oxydation à basse température
(relativement au profil de la figure 2.6 (c)). D’autre part, la vitesse moyenne de diffusion du
Ge est de 0,06 pm.s-1 et la vitesse d’oxydation de 45400 = 0, 74.10 pm.s
-1. vGediff est donc infé-
rieure à vox et par conséquent, le Ge injecté s’accumule sous le front d’oxydation (repoussé
de proche en proche car il n’est pas oxydé) et ne peut pas diffuser plus profondément dans
le SiGe. Une fine couche riche en Ge (xGe = 52 %) est alors formée (pile-up). Cette valeur
de xGe dans le pile-up à 800 °C est en accord avec celle prédite par [Long13] (49,5 %).
2.3.4 Recuit non oxydant
La figure 2.10 (a) présente la cartographie les déformations hors plan mesurées par DFEH,
dans la structure SGOI issue du wafer 4, après le recuit en four à 1050 °C durant 30 min
sous atmosphère inerte (voir figure 2.4). Une déformation homogène au travers du film SiGe
est mise en évidence dans le tracé intégré sur une largeur de 20 nm (en figure 2.10 (b)). Le
profil de εzz est simulé par FEM (figure 2.10 (b)), de manière à retrouver εbulkzz et en déduire
xGe (figure 2.10 (c)), comme décrit dans la partie 2.3.1. Nous obtenons une concentration de
Ge homogène dans le SGOI, valant 22,5 %.
Les mesures STEM-EELS et ToF-SIMS sont présentées en figure 2.10 (d). Mis à part les
effets résultant des interfaces de chaque côté du film, nous observons un bon accord entre
ces mesures et les valeurs de xGe extraites des mesures DFEH via des simulations FEM.
La figure 2.10 montre que la concentration de Ge dans le film après ce recuit RTA (30 min
à 1050 °C) est homogène. La longueur de diffusion, que nous estimons de l’ordre de 26 nm à
partir de [Kube10] est donc bien supérieure à l’épaisseur du film (9 nm). Le gradient de xGe
initial a donc disparu au cours de ce recuit.
Afin d’analyser le phénomène de diffusion plus en détail, nous avons étudié des temps
de recuit plus faibles, à partir de recuits thermiques rapides (RTA pour Rapid Thermal
Annealing) réalisés dans le four 8 du CEMES sous atmosphère inerte (N2), sur des morceaux
de wafer de l’ordre de 1,5 x 1,5 cm2. À une température de 1050 °C, un recuit de seulement
10 s suffit pour obtenir une concentration homogène de Ge dans la couche, alors que d’après
[Kube10] la longueur de diffusion serait de 2,2 nm, bien plus faible que l’épaisseur du film.
Pour préciser ce point, nous étudierons dans la partie 2.4 la cinétique de la diffusion du Ge
dans l’épaisseur du film mince SiGe, grâce à des RTAs isothermes à 900 °C.
8. Annealsys AS-Micro
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Figure 2.10 – (a) Cartographie DFEH des déformations hors plan de la structure SGOI
après le recuit en four (30 min à 1050 °C), obtenue avec une résolution spatiale de 0,7 nm.
L’image BF sur la gauche permet de repérer la structure. (b) Profil vertical de εDFEHzz , intégré
sur 20 nm à travers l’épaisseur du film SiGe, superposé au profil de déformation reproduit par
FEM. (c) Concentration de Ge correspondante, corrigée des effets de relaxation par FEM.
(d) Profils de xGe mesurés par DFEH, EELS et SIMS.
2.3.5 Conservation de matière
Les profils de concentration de Ge, après les trois étapes étudiées successivement (oxy-
dation du SiGe à haute température, oxydation du SiGe à basse température et recuit non
oxydant), sont regroupés en figure 2.11. Nous observons les mécanismes discutés précédem-
ment : injection de Ge dominant le régime des basses températures (pile-up), diffusion du
Ge injecté pour les hautes températures et diffusion libre en l’absence d’oxydation.
La quantité totale de Ge présent dans ces différentes couches peut être évaluée en inté-
grant les profils de xGe sur les épaisseurs des films. Une quantité de Ge de 213 %.nm est
estimée dans le film épitaxié initial de Si0,75Ge0,25 (figure 2.4). Nous obtenons 205 %.nm
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Figure 2.11 – Tracé récapitulatif de l’évolution de la concentration de Ge, mesurée par
DFEH (+ FEM), au cours des étapes successives (RTO, puis oxydation en four et finalement
RTA).
après l’étape de RTO, 219 %.nm après le recuit en four et 203 %.nm après l’étape de RTA.
La dispersion de ces valeurs est de ±3, 5 %, inférieure à la précision de la mesure de xGe par
DFEH corrigée des effets de relaxation avec la FEM (de l’ordre de 10 %).
En conclusion, nous ne mesurons pas de variations significatives de la quantité de Ge
présent dans les différentes couches. Avec la précision de mesure dont nous disposons, la
totalité du Ge reste dans le film SiGe. Par conséquent, nous démontrons ici que le Ge ne
s’oxyde pas, ni ne diffuse dans le SiO2.
2.4 Étude de l’interdiffusion Si/Ge à 900 °C
Cette partie a pour objectif d’évaluer les modèles et les paramètres utilisés pour décrire
la redistribution du Ge en cours de recuit dans des films ultra-minces contraints. En effet,
nous nous interrogeons sur le rôle possible des interfaces très rapprochées et de la contrainte
sur l’interdiffusion Si/Ge.
2.4.1 Modèle utilisé
Les mécanismes mis en jeu lors de l’interdiffusion du Si et du Ge sont bien connus et
résumés dans [Kissi15]. Les interstitiels et les lacunes contribuent tous deux à la diffusion.
La capacité de transport d’un élément s’écrit DC = fiDiCi + fvDvCv. Di et Dv sont les
coefficients de diffusion de l’élément respectivement en position interstitielle et lacunaire.
Ci et Cv sont les concentrations d’interstitiels et de lacunes. fi et fv sont les coefficients de
corrélation de l’élément lié respectivement aux interstitiels et aux lacunes, tel que fi+fv = 1.
Le Ge diffuse préférentiellement en utilisant des lacunes (fGev  fGei ). La contribution des
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lacunes à l’interdiffusion Si/Ge augmente avec xGe, tandis que celle des interstitiels diminue.
Par ailleurs, la contrainte est connue pour influencer la diffusion [Cower94].
Pour les concentrations de Ge et la température étudiée (900 °C), l’interdiffusion Si/Ge
est majoritairement d’origine lacunaire. Nous décrivons donc l’interdiffusion Si/Ge seulement
par la diffusion du Ge dans le SiGe. La diffusion du Ge dans le SiGe s’exprime grâce à











où z est la profondeur dans l’échantillon, t le temps. Nous décomposons DGe dépendant de












kBT est le coefficient de diffusion du Ge dans le SiGe relaxé. Il suit une loi
d’Arrhénius avec D0 son facteur pré-exponentiel et Ea l’énergie d’activation (enthalpie
associée à la formation d’une lacune et à la migration lacunaire de Ge dans SiGe), qui
dépendent tous deux de xGe. À partir des données de [Kube10], nous avons ajusté les








kBT décrit l’effet d’une contrainte. Va est le volume d’activation de la contrainte.
P est la contrainte hydrostatique. Dans le cas d’une couche SiGe pseudomorphe sur Si
(001), P s’exprime en fonction de xGe :











où les constantes d’élasticité CSiGe1X et le paramètre de maille du SiGe relaxé aSiGe
s’expriment en fonction de xGe (valeurs décrites en annexe A). Ce terme décrivant la
contribution de la contrainte est souvent exprimé, dans le cas d’un matériau cubique




kBT , où ε = aSi − aSiGe
aSiGe
est la déformation du SiGe dans le plan et Qa l’enthalpie
d’activation de la déformation. Que ce soit par l’intermédiaire d’une description basée
sur la contrainte (Va) ou sur la déformation (Qa), l’évaluation de la diffusion du Ge dans
le SiGe donne des résultats équivalents. Ces deux termes sont en effet liés au travers
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de l’équation 2.4 : Qa =
2
3





Va. Cependant la conversion
n’est pas directe puisque CSiGe1X dépend de xGe.
2.4.2 Expériences de diffusion isotherme
Afin d’étudier cette interdiffusion dans des conditions qui nous intéressent, nous avons
réalisé des recuits isothermes sous atmosphère inerte de morceaux du wafer 3, prélevé après
l’oxydation basse température, et dont le profil initial de concentration de Ge dans les zones
SGOI est présenté en figure 2.7 (c). L’objectif est de faire diffuser le pile-up contenant ∼ 50 %
de Ge. Des recuits ont été effectués, dans le four RTA du CEMES, à 900 °C sous N2. La
figure 2.12 montre les profils de concentration de Ge, issus des mesures de déformation hors
plan par DFEH, pour l’échantillon initial ainsi que pour deux recuits, de 10 s et 90 s.
Figure 2.12 – Évaluation de la concentration de Ge à travers le film mince, extraite des
mesures de εDFEHzz , pour l’échantillon SGOI initial (issu du wafer 3 présenté en figure 2.3)
et après deux recuits RTAs à 900 °C durant 10 s et 90 s.
Pour cette figure, les effets de relaxation de lame mince ne sont pas pris en considéra-
tion : xGe est directement calculé à partir de l’équation 2.1 et de εDFEHzz . Par conséquent,
nous sous-évaluons la déformation hors plan (par expérience dans ce type de structure :
εbulkzz > ε
DFEH
zz > 0, 85εbulkzz ) et donc xGe mesuré expérimentalement. En effet, nous nous in-
téressons à l’évolution de la "forme" du profil de xGe diffusé, sa valeur exacte n’apporte pas
d’informations supplémentaires.
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2.4.3 Simulation de l’interdiffusion Si/Ge
2.4.3.1 Simulation sous MATLAB
Nous utilisons MATLAB (version R2014a) et plus particulièrement son solveur d’équa-
tion aux dérivées partielles parabolique.
La figure 2.13 montre les profils de xGe expérimentaux et simulés (à partir du coefficient
de diffusion présenté en équation 2.3). Deux résultats de simulation sont présentés, l’un in-
cluant l’effet de la contrainte sur la diffusion, l’autre pas. Lorsque le terme décrivant l’effet
de la contrainte est ajouté, le paramètre Va (ou de manière équivalente Qa) est ajusté pour
faire correspondre au mieux les profils simulés aux profils expérimentaux (10 s et 90 s).
Figure 2.13 – Comparaison entre les profils de concentration de Ge expérimentaux (issus
de εDFEHzz ) et simulés, pour des recuits RTA à 900 °C de (a) 10 s et (b) 90 s. Les profils sont
simulés sous MATLAB pour deux cas : avec et sans l’effet des contraintes.
Le terme lié aux contraintes (ou aux déformations) augmente très fortement la diffusion
du Ge dans les simulations effectuées. Sans tenir compte du terme de contrainte, la figure 2.13
montre une trop faible diffusion du Ge. En tenant compte de l’effet de la contrainte, le dé-
placement du front de diffusion simulé reproduit assez bien le profil expérimental de xGe.
L’ajustement de nos simulations est obtenu pour un volume d’activation Va de 3.10-23 cm-3
(figure 2.13). Des profils de diffusion quasi-identiques sont obtenus en exprimant l’effet de
la déformation à partir d’une enthalpie d’activation liée à la déformation du SiGeQa de 22 eV.
En étudiant l’interdiffusion dans des films ultra-minces SiGe équivalents aux nôtres,
[Morin15] déduit une valeur du volume d’activation égale à la notre (3.10-23 cm-3). D’autre
part, [Cower96] mesure une Qa de 17, 8± 4, 3 eV pour la diffusion lacunaire à partir d’expé-
riences d’interdiffusion de SiGe dans des matériaux massifs. [Kring96] obtient Qa = 13±3 eV
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en mesurant la diffusion (lacunaire) d’antimoine dans du SiGe massif. [Auber05] ne détecte
pas d’influence de la déformation sur la diffusion lacunaire du Ge, l’estimant alors comme
inférieure à 10 eV.
L’influence de la contrainte/déformation que nous mesurons sur la diffusion de Ge dans
le SiGe (Va = 3.10−23 cm-3 ou Qa = 22 eV) est donc d’une part identique à celle de [Morin15]
dans des films ultra-minces et d’autre part très proche de celle de [Cower96] et proche
de celle de [Kring96] dans du SiGe massif. Nous en concluons que les caractéristiques de
l’interdiffusion Si/Ge semblent les mêmes dans les films ultra-minces que celles observées dans
une structure massive. Ainsi, les interfaces très rapprochées ne modifient pas l’interdiffusion
Si/Ge.
2.4.3.2 Simulation par Synopsys
Dans le but de modéliser les étapes d’oxydation, nous avons collaboré avec N. Zographos
et C. Zechner de Synopsys. En échange des données expérimentales que nous possédons, ai-
dant à la calibration de leur modèle d’interdiffusion et d’oxydation du SiGe, ils ont simulé la
redistribution du Ge dans nos échantillons. Ils modélisent les mécanismes mis en jeu à partir
d’un module de conception technologique assistée par ordinateur (TCAD pour Technology
Computer Aided Design), actuellement en cours de développement en vue de son intégration
dans le logiciel Sentaurus Process [Sent15].
Le modèle utilisé, détaillé dans [Zechn16], se base sur un coefficient d’interdiffusion dé-
crit, pour le Ge ainsi que pour le Si, comme la somme des coefficients de diffusion interstitiel
et lacunaire : D = Di + Dv. Chacun des deux coefficients de diffusion est exprimé à partir
du coefficient de diffusion dans le SiGe relaxé, d’un terme lié à la contrainte, d’un terme
tenant compte de la supersaturation d’interstitiels (résultant de l’oxydation) et d’un terme
traduisant les effets des dopants (défauts ponctuels chargés et diffusion de paire de dopants).
Toutes ces contributions sont calibrées à partir d’un grand nombre de données expérimen-
tales issues de la littérature. Les deux premiers termes sont équivalents aux nôtres, et les
deux derniers termes ne sont pas opérants dans le cas de nos expériences de diffusion sous
recuit non oxydant.
La figure 2.14 présente les résultats issus de ce modèle pour nos deux échantillons ayant
subi un RTA, de 10 s et de 90 s, à 900 °C (présentés en figure 2.12). Deux types de simulations
sont réalisées : avec ou sans le terme lié aux contraintes. Cette figure met en évidence, comme
nous l’avons vu précédemment, la forte influence du terme qui rend compte de l’effet des
contraintes. Un très bon accord est obtenu entre la simulation tenant compte des contraintes
et les mesures de xGe.
Ces profils sont décrits par un plateau dans le haut du film et un gradient de Ge placé au
niveau du front de diffusion, avant de retrouver une concentration de Ge presque inchangée
dans le bas du film (côté BOX). Le placement des fronts de diffusion (figure 2.14) est proche
de celui que nous avons simulé sous MATLAB (en figure 2.13). Dans les simulations tenant
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Figure 2.14 – Comparaison entre les profils de concentration de Ge expérimentaux (issus
de εDFEHzz ) et simulés, pour des recuits RTA à 900 °C de (a) 10 s et (b) 90 s. Les profils sont
simulés par Synopsys dans deux cas : avec et sans l’effet des contraintes.
compte des contraintes, les gradients de Ge simulés par Synopsys (figure 2.14) sont plus
faibles que ceux obtenus à partir de notre modèle (figure 2.13).
Notre modèle simplifié, qui décrit l’interdiffusion Si/Ge à partir de la seule diffusion la-
cunaire de Ge, donne de bons résultats. La position du front de diffusion est bien reproduite
mais le gradient de xGe est trop élevé. Le modèle plus complet utilisé par Synopsys, qui
prend en considération les composantes interstitielle et lacunaire de la diffusion du Ge et
du Si, donne logiquement de meilleurs résultats. Cette différence peut s’expliquer soit par le
terme utilisé pour décrire l’effet des contraintes (dépendance xGe, équation 2.3), soit par la
contribution du Si à l’autodiffusion.
2.5 Conclusion
Tout d’abord, nous avons développé une méthode basée sur la DFEH afin de mesurer
la concentration de Ge dans des couches pseudomorphes au Si, en offrant une précision de
±3,5 at.% à l’échelle sub-nanométrique. Elle se base sur une description mécanique reliant
la déformation hors plan du SiGe à la concentration de Ge. Nous utilisons des simulations
FEM afin de prendre en considération les effets de relaxation de la lame mince, pour at-
teindre cette précision de mesure. À partir de mesures EELS et SIMS, nous avons vérifié
que cette technique est parfaitement adaptée à la mesure de la concentration de Ge dans des
films de SiGe ultra-minces.
Nous avons ainsi pu suivre l’évolution de la concentration de Ge dans des structures
(UTBB) SGOI, au cours de différentes étapes du procédé de condensation de Ge.
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Lors de la condensation de Ge, la redistribution du Ge résulte de la compétition entre
deux mécanismes : l’injection de Ge depuis le front d’oxydation résultant de l’oxydation et
la diffusion du Ge. Dans le cas des basses températures, l’injection est plus élevée que la
diffusion, alors une accumulation de Ge a lieu sous le front d’oxydation (pile-up), repoussée
de proche en proche par l’avancée du front d’oxydation (snow-plow). Dans le cas des hautes
températures, la diffusion est plus forte que l’injection et les profils de concentration de Ge
obtenus sont lisses. Si la longueur de diffusion est grande devant l’épaisseur de la couche,
nous obtenons alors un SGOI homogène en composition.
Nous avons montré que les mécanismes utilisés dans le SiGe massif sont aptes à reproduire
les phénomènes de redistribution du Ge au cours de l’interdiffusion Si/Ge dans des couches
ultra-minces. Nous avons pu simuler nos résultats expérimentaux en utilisant comme pa-
ramètre un volume d’activation de la contrainte Va de 3.10-23 cm-3, correspondant à une
enthalpie d’activation liée à la déformation Qa de 22 eV. Ces valeurs sont très proches de
celles obtenues par d’autres auteurs à partir d’autres méthodes et dans du SiGe massif.
Finalement, nous avons montré dans ce chapitre que la condensation de Ge est parfai-
tement adaptée à la fabrication de films ultra-minces SGOI. Du fait des faibles épaisseurs
mises en jeu, le SiGe reste sous l’épaisseur critique de relaxation tout au long des étapes
de fabrication, formant ainsi des films cristallins sans défauts étendus. Nous avons montré
que ces films sont pseudomorphes au Si. La forte contrainte biaxiale compressive mise en
évidence dans ces films SGOI est recherchée, afin d’augmenter la mobilité des trous et ainsi
améliorer les performances des p-MOSFETs réalisés sur ce type de substrat.
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Dans le chapitre précédent, nous avons étudié la fabrication de substrats SGOI par
condensation de Ge en conditions de type pleine plaque. Nous avons montré que des couches
SiGe totalement contraintes sont ainsi obtenues. Dans ce chapitre, nous nous intéressons à
l’état de déformation du film SiGe en bordure des zones actives SGOI, dédiées aux p-MOS,
92
Chapitre 3. Étude de la relaxation du film SiGe lors de la co-intégration
sur SOI
qui sont délimitées par des tranchées STI. Nous souhaitons savoir si le substrat SGOI reste
totalement contraint, ce qui est essentiel à la fabrication de p-MOSFETs avec de bonnes
performances. Dans ce but, nous étudions l’impact des différentes étapes de fabrication né-
cessaires à la coexistence de zones SOI et SGOI contraintes sur le champ de déformation du
film mince. Nous utilisons les mêmes wafers que ceux prélevés dans le chapitre 2, dont les
étapes de fabrication sont décrites en figure 2.3.
3.1 Fabrication de substrats co-intégrés à partir d’un
SOI
3.1.1 Étapes de fabrication pour la co-intégration
La structure du wafer, à chaque étape du procédé de fabrication du substrat co-intégré,
est décrite en figure 3.1. Les bilans thermiques d’importance sont précisés dans cette figure.
Figure 3.1 – Représentation schématique des wafers 1, 2, 3, 4, 5 et 6 prélevés au cours des
étapes A, B, C, D, E et F du procédé de fabrication du substrat co-intégré (voir figure 2.3),
et description de leur bilan thermique.
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3.1.2 Mosaïcité du substrat SOI initial
La mosaïcité est une variation spatiale de la rotation relative et/ou de l’état de défor-
mation du film Si vis-à-vis du Si massif. Ainsi, une forte mosaïcité du film mince pourrait
engendrer une variabilité des caractéristiques des transistors. Par conséquent, nous étudions
tout d’abord une éventuelle mosaïcité du substrat à partir duquel sont fabriqués les échan-
tillons. C’est un wafer UTBB SOI (100) de 300 mm, produit par Soitec à partir du procédé
de Smart-Cut (voir figure 1.5). Il est constitué d’un film Si de 11 nm sur un BOX de 20 nm.
Pour rechercher cette éventuelle mosaïcité, il est souhaitable de visualiser les déforma-
tions sur de grands champs de vue. Nous avons donc utilisé la méthode des moirés (voir
partie 1.2.2.2), offrant une grande sensibilité à la déformation sur de très grands champs de
vue.
Les échantillons de SOI ont été préparés en "vue plane" par polissage mécanique jusqu’à
une épaisseur de l’ordre de 10 µm, puis par amincissement ionique en face arrière avec un
PIPS (Precision Ion Polishing System) de Gatan. La figure 3.2 (a) est un schéma de l’échan-
tillon ainsi préparé.
L’image en champ clair en axe de zone [001] (figure 3.2 (b)), montre des franges de moiré
périodiques sur un champ de vue de 55 µm de diamètre. Cette régularité met en évidence
que la déformation relative entre le film Si et le Si massif ne varie pas sur le champ de vue
imagé.
L’analyse de ces moirés, montrée en figure 3.2, permet de mesurer précisément if et ω,
et donc de remonter à la déformation et à l’angle de twist (voir figure 1.4) du film Si. La
déformation et la rotation relative peuvent alors être calculées à partir des équations 1.18 et
1.19. Le repérage de ω n’est pas univoque. L’angle formé peut être défini de deux manières, ω
ou 2pi−ω rad. Deux solutions opposées sont alors possibles : (βhkl , εhkl) et (−βhkl , −εhkl).
Il suffit de connaître le signe d’une des deux valeurs relatives pour déterminer le bon couple
de solutions.
Nous obtenons des résultats similaires, en différents endroits de l’échantillon et pour
différents échantillons, pour toutes les taches de diffraction <220> et <004> représentées
en insert de la figure 3.2 :
0, 0042◦ < |ωhkl| < 0, 0058◦ et |εhkl| < 0, 0047 %
Cela illustre la grande précision de la technique des moirés, de l’ordre de 0,001° sur les rota-
tions et de 1.10-5 sur les déformations dans le cas étudié ici. Cette déformation négligeable
dans le plan corrobore l’absence de déformation hors plan mesurée localement par DFEH
(dans plusieurs échantillons), montrée dans la colonne de droite de la figure 1.24.
L’analyse des moirés permet de conclure que le substrat UTBB SOI fabriqué par Soitec
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Figure 3.2 – (a) Schéma de l’échantillon SOI pour l’expérience de moirés. (b) Image BF en
axe de zone [001] de l’échantillon SOI préparé en vue plane, avec en insert la SAED associée.
(c) Image BF en 2-ondes (220) de l’échantillon et SAED associée. En bas à droite, la TF
de l’image BF permet la mesure de l’interfrange if des moirés ainsi que de l’angle ω, formé
entre la direction de la diffraction et la normale aux franges de moiré.
est exempt de mosaïcité. Les déformations 3D du film Si sont homogènes et inférieures à
5.10-5. Les angles de twist et de tilt sont mesurés comme étant respectivement inférieur à
0,01° (mesure par moirés) et de l’ordre de 0,5° (mesure par DFEH en partie 1.2.3.3). Par
ailleurs, ce résultat implique que le champ de déformation est homogène dans tout le wafer
et donc que les résultats obtenus par DFEH peuvent être comparés entre eux.
3.2 Mesures DFEH et effets de lame mince dans les
films ultra-minces
Dans ce chapitre, les mesures DFEH ont été réalisées à l’I2TEM en mode de Lorentz cor-
rigé (voir partie 1.2.3.2), à partir des faisceaux diffractés <220> et <004>. Un masque offrant
une résolution de 3 nm a été utilisé pour le traitement par HoloDark (voir partie 1.2.3.1).
En l’absence d’hétérogénéités structurales, les échantillons ont été préparés par FIB selon
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l’axe de zone [110], en utilisant un amincissement par la face avant (protocole décrit dans la
partie 1.3.2). Les épaisseurs cristallines des échantillons réalisés sont typiquement de l’ordre
de 90 nm.
L’épaisseur des lamelles TEM est grande devant l’épaisseur des films minces étudiés dans
ce chapitre (∼ 10 nm). Le principe de Saint-Venant (voir partie 1.4.3) permet de conclure à
une faible influence de la relaxation de ces films minces sur le champ de déformation présent
au centre de l’épaisseur de la lamelle. Par ailleurs, l’épaisseur des échantillons étant inférieure
à ξg, la mesure DFEH sera majoritairement sensible au champ de déformation présent au
centre de l’épaisseur de la lamelle (voir partie 1.2.3.1).
De plus, pour chaque structure étudiée dans ce chapitre, nous avons systématiquement
vérifié, à partir de la méthode décrite en partie 1.4.3, que les effets de relaxation de la lame
mince sont négligeables. La différence entre les déformations simulées dans le film mince
supposé totalement relaxé dans la direction d’amincissement (simulation "plane stress") et
dans des conditions de l’échantillon massif (simulation "plane strain") reste toujours inférieure
à la précision de la mesure DFEH (εplane strain − εplane stess < 3.10−4). Pour ces raisons, le
champ de déformation mesuré par DFEH n’a pas été corrigé des effets de relaxation de
lame mince, pour les films ultra-minces étudiés dans ce chapitre. Nous avons donc utilisé des
simulations par éléments finis 2D dans le plan (xz) de l’échantillon, avec des conditions aux
limites de type totalement contraint selon la dimension d’amincissement y.
3.3 Condensation de Ge : relaxation à l’interface
SOI/SGOI
Comme nous l’avons vu, la condensation de Ge forme, à partir d’un SOI relaxé, un SGOI
totalement contraint. Ce procédé est utilisé à l’étape A, présentée en figure 3.1, pour former
localement des films SiGe. Cette étape implique la création d’interfaces latérales SOI/SGOI.
Nous étudions alors si les couches de SiGe fabriquées par condensation de Ge ont les mêmes
caractéristiques au voisinage des interfaces SOI/SGOI, que loin de ces interfaces (c’est-à-dire
en conditions pleine plaque, comme étudié au chapitre 2).
3.3.1 Mesures DFEH
La figure 3.3 représente les cartographies du champ de déformation (dans le plan (xz)),
au voisinage de l’interface SOI/SGOI (échantillon 2 en figure 3.1). Nous observons dans
l’image BF (figure 3.3 (a)) la transition entre les films Si et SiGe. Les déformations dans
le plan (figure 3.3 (b)) sont négatives dans le SOI et positives dans le SGOI. Leurs ampli-
tudes sont maximales au voisinage immédiat de l’interface SOI/SGOI (±0,4 %) et tendent
à diminuer en s’en éloignant. Les déformations hors plan (figure 3.3 (c)) sont faibles dans
le film Si (0,1 %) et fortes dans la couche SiGe (0,9 %). Les rotations rigides dans le plan
(xz) (figure 3.3 (d)) sont de l’ordre de 0,5° loin de l’interface SOI/SGOI. Nous observons
une forte variation des rotations, décroissant de 1,5° au niveau de l’interface, jusqu’à 0,0°.
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Figure 3.3 – (a) Image BF de la structure "post-condensation" pour repérage. Cartographies
(b) des déformations εxx, (c) des déformations εzz et (d) des rotations ωxz ; associées à leur
profil correspondant tracé horizontalement dans le film mince.
La cartographie du champ de déformation présentée en figure 3.3 est riche en informations
concernant le comportement mécanique du film mince au cours de la condensation locale de
Ge. La εxx positive mesurée dans le film SiGe montre que cette couche, fortement contrainte
dans le plan, tend à relaxer latéralement au niveau de l’interface SOI/SGOI. La forte εzz
mesurée dans le SGOI est due à l’enrichissement du Si par le Ge, et est amplifiée grâce à
la réaction de Poisson résultant de la compression dans le plan. Nous observons une εxx
négative dans le film Si, puisque cette relaxation du SiGe n’est possible qu’en poussant le
film Si vers la gauche, ce qui a pour effet de le comprimer. La très faible εzz mesurée dans
le film Si correspond à la réaction de Poisson du Si comprimé dans le plan. Les rotations,
au niveau de la zone de transition SOI/SGOI, font penser à un flambage du film mince. Le
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miscut de 0,5° est retrouvé loin de l’interface.
3.3.2 Modélisation FEM
Nous réalisons une première simulation FEM 2D (voir partie 3.2) avec un modèle dit
"classique". Il reproduit la géométrie de l’échantillon et utilise les propriétés mécaniques
usuelles des matériaux mis en jeu (le système Si1-xGex est décrit dans l’annexe A ; nous
considérons un module de Young de 70 GPa et un coefficient de Poisson de 0,17 pour le SiO2
[MEMS15]). Le modèle tient compte des contraintes induites par la dilatation thermique
des matériaux, lors du retour à température ambiante après la fin du procédé à 1100 °C
(αSi = 2, 6.10−6 K-1, αGe = 5, 9.10−6 K-1 et αSiO2 = 0, 5.10−6 K-1 [Ioff15]).
La figure 3.4 montre les profils de déformation et de rotation simulés à partir de ce modèle
FEM classique (courbes rouges) et les compare aux mesures DFEH. La figure 3.4 (a) montre
que les déplacements simulés du film mince sont très petits. Les déformations εxx, simulées
en figure 3.4 (b), atteignent les amplitudes mesurées (±0, 4 %), mais seulement localement
Figure 3.4 – (a) Représentation de la structure "post-condensation" simulée par éléments
finis, pour une simulation classique et avec un fluage du SiO2. Les déplacements sont amplifiés
d’un facteur 40. Tracés des profils de (b) εxx, (c) εzz et (d) ωxz dans le film mince, mesurés
par DFEH et simulés par FEM (classiquement et en tenant compte d’un fluage du BOX).
98
Chapitre 3. Étude de la relaxation du film SiGe lors de la co-intégration
sur SOI
au voisinage de l’interface SOI/SGOI située à x = 155 nm. Comparativement à la mesure
DFEH, les rotations rigides ωxz (positives dans le sens trigonométrique), ne varient que très
peu autour de la valeur de l’angle de miscut.
La figure 3.4 met donc en évidence de grandes différences entre les résultats des mesures
DFEH et ceux issus du modèle classique. De manière globale, les variations d’amplitude de
εxx et ωxz sont trop localisées au voisinage de l’interface SOI/SiGe, comparativement aux
mesures DFEH. Il manque donc un élément, dans la simulation classique, qui permettrait
aux effets engendrés par la relaxation du film SiGe de se propager latéralement ; par exemple
en diminuant la rigidité du BOX auquel est collé le film mince.
Le procédé de condensation de Ge est réalisé à très haute température (1100 °C, voir
figure 3.1), au-delà de la température à partir de laquelle le SiO2 présente un comportement
visqueux. [EerNi77] observe une viscosité du SiO2 thermique dès 960 °C. Plus récemment,
[Rouxe11] mesure la température de transition vitreuse d’un SiO2 commercial à Tg = 1190 °C
et son coefficient de viscosité dynamique à 1100 °C à η = 1, 53.1013 Pa.s. Nous réalisons donc
une seconde simulation en intégrant dans le modèle un BOX visqueux.
Les profils présentés en figure 3.4 (en bleu) montrent un bon accord entre la FEM tenant
compte du fluage du SiO2 et les mesures DFEH. La FEM rend compte du comportement
mécanique observé dans le film mince pour l’échantillon "post-condensation". Le fluage du
BOX visqueux permet au film SiGe de relaxer plus librement, ce qui engendre des déforma-
tions εxx sur une plus longue portée, relativement à l’interface SOI/SGOI (figure 3.4 (b)).
Nous observons par conséquent un grand déplacement de cette interface en figure 3.4 (a).
Nous expliquons maintenant la démarche utilisée afin de rendre compte de la viscosité
du SiO2 dans le modèle FEM :
i. L’approche initiale a été de simuler la structure en utilisant le module "Fluide Struc-
ture Interaction" de COMSOL, qui permet de résoudre des problèmes mécaniques dans
lesquels sont couplés des solides et des fluides. Le BOX est considéré comme un fluide
visqueux et nous utilisons une résolution temporelle décrivant l’évolution de la struc-
ture au cours du temps (nécessaire à la description d’un comportement rhéologique
d’amortissement, de type σ = ηdεdt [Franc12]). Cependant, nous avons rencontré un
problème dans le logiciel, qui n’a pas trouvé de solution auprès de son fabriquant. Le
déplacement du film SiGe (solide) qui relaxe dans le plan ne transmet pas sa vitesse
au BOX visqueux sous-jacent (liquide). Par conséquent, le SiO2 n’exerce pas d’effet
d’amortissement en réaction au déplacement du film SiGe. Celui-ci trouve donc im-
médiatement un état d’équilibre présentant une déformation homogène sur toute sa
longueur. Tout se passe comme si le BOX n’existait pas, le film pouvant alors être
décrit comme auto-suspendu.
ii. L’alternative a été de modéliser le SiO2, proche de sa température de transition vi-
treuse, par une loi de comportement viscoélastique associée à une résolution tempo-
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relle décrivant l’évolution de la structure. La réponse de ce type de matériau à une
sollicitation présente à la fois une réponse élastique, immédiate, et une réponse vis-
queuse, dépendante du temps. Le comportement de fluage peut être décrit par un
modèle rhéologique de type Maxwell, qui met en série un ressort de constante de rai-
deur E (σ = Eε) et un amortisseur de constante d’amortissement η [Franc12]. La loi






dt . Nous connaissons le temps
du procédé (45 s) et la viscosité dynamique du SiO2 (η = 1, 53.1013 Pa.s [Rouxe11]).
Nous considérons le coefficient de Poisson encore égal à 0,17. Nous jouons donc sur
Epseudo, un pseudo-module de Young, afin de reproduire le champ de déformation me-
suré par DFEH au temps d’observation (45 s). Nous obtenons de bons résultats avec
Epseudo = 4, 67 MPa (profils bleus de la figure 3.4).
iii. La simulation viscoélastique précédente utilise une très forte viscosité et un très faible
module de Young du SiO2. Nous supposons donc que la réponse simulée du BOX
à la sollicitation est essentiellement élastique. Nous réalisons alors une FEM entiè-
rement élastique, indépendante du temps, afin de tester s’il est possible de simuler
l’état de déformation observé en adaptant les propriétés élastiques du BOX. Nous
obtenons un champ de déformation identique à celui présenté en bleu dans la fi-
gure 3.4, en utilisant dans ce nouveau modèle le même pseudo-module de Young du
SiO2 (Epseudo = 4, 67 MPa). Nous concluons donc que la viscosité du SiO2 mesurée
dans [Rouxe11] est tellement élevée que l’amortissement joue un rôle négligeable dans
le modèle viscoélastique développé, pour une durée si courte (45 s). Nous pensons donc
que cette valeur de la viscosité dynamique ne décrit pas celle du BOX à cette tempéra-
ture. En effet, la viscosité devrait jouer un rôle sensible, notamment à une température
proche de la transition vitreuse du matériau. Nous ne pouvons cependant extraire au-
cun paramètre qualifiant la viscoélasticité du BOX à 1100 °C, car nous n’avons accès
qu’à un seul temps (45 s) alors que le modèle dépend de trois paramètres relatifs au
SiO2 : E, η et ν. Finalement, nous décrivons le comportement mécanique observé dans
le film mince à l’aide d’une simulation élastique, où le module de Young du BOX est
Epseudo. Il est associé à cette structure (dimension, contrainte interne du film SiGe) et
à ce bilan thermique (température et temps). Epseudo n’a pas de sens physique.
3.3.3 Interprétation : fluage et nano-flambage
L’évolution du système mécanique étudié est engendrée par la contrainte générée dans
le film SiGe lors du procédé de condensation de Ge (voir partie 2.3.1). La rigidité élastique
du BOX ne permet pas au film SiGe de relaxer significativement, comme observé si l’on ne
tient pas compte du fluage à la température considérée. Le fluage du SiO2, permis par une
viscosité faible à la température élevée du procédé de condensation de Ge (1100 °C), donne
lieu à une relaxation du SiGe plus importante, qui retranscrit ainsi le champ de déformation
mesuré par DFEH (figure 3.4). Cette relaxation est d’autant plus grande que le bilan ther-
mique est important.
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Les conditions mécaniques d’un flambage sont réunies : la BOX visqueuse autorise de
faibles déplacements et crée ainsi un encastrement mécanique de type rotule aux extrémités
droite et gauche de la partie du film SiGe. La contrainte nécessaire au flambage est apportée










où les composantes du tenseur des constantes élastiques C ′1X sont exprimées en annexe A.4
(dans le nouveau repère ([110], [001], [110])). Nous calculons la contrainte interne du film
SiGe de 13 nm, de concentration moyenne de Ge de 13,75 % (étudiée en partie 2.3.2). Elle
vaut σxx = −0, 9 GPa. La contrainte critique de flambage pour une plaque de longueur a,






où I est le moment quadratique de la section de la plaque. Nous calculons la contrainte
critique de flambage, en utilisant le module de Young orienté selon la direction <110> et le
coefficient de Poisson du SiGe (calculés à partir de [Wortm65] et une loi des mélanges). Elle
vaut σcr = 0, 9 GPa (avec a = 165 nm, la longueur du film SiGe courbé). Nous concluons
que σcr ∼ σxx, ce qui justifie l’observation d’un flambage du film SiGe.
Les fortes rotations mesurées dans le film mince au niveau de l’interface SOI/SGOI
(figure 3.4 (d)) rendent donc compte de ce flambage à l’échelle nanométrique. Nous supposons
que les variations plus abruptes dans le profil de rotation mesuré par DFEH que dans le profil
simulé résultent de défauts structuraux du film mince au niveau de l’interface SOI/SGOI,
qui diminuent ses propriétés mécaniques.
3.4 Relaxation du SGOI en bord de STI
Après la condensation locale de Ge, les zones p-MOS doivent être isolées des zones n-
MOS. Des tranchées (STI) sont gravées afin de séparer les parties SGOI des parties SOI
(figure 3.1). Nous nous focalisons dans cette partie sur l’état de déformation du SiGe en
bord de SGOI, au voisinage de la STI.
3.4.1 Gravure des tranchées STI
Les étapes réalisées pour graver les STI sont résumées en figure 2.3 (étape C). Elles
décrivent la fabrication de l’échantillon "post-gravure STI", schématisée dans la figure 3.1.
Une oxydation du film en four 1 à 800 °C durant 1h30 forme un fin (≈ 8 nm) oxyde SiO2
1. four ASM A412
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d’accroche pour le masque dur SiN (≈ 50 nm), ensuite déposé 2 par CVD-basse pression
(LP-CVD pour Low Pressure-CVD). Le masque SiN est ouvert par photolithographie, puis
une gravure sèche 3 creuse les STI. Pour finir, un dépôt 4 épais de SiO2 remplit ces STI
(figure 3.1).
3.4.1.1 Mesures DFEH
La figure 3.5 présente le champ de déformation mesuré par DFEH dans une couche SiGe
au voisinage de la STI. La structure est imagée en BF en figure 3.5 (a). Nous observons
que le SGOI a une forme de "bec d’oiseau" en bord de STI. La cartographie des déforma-
tions εxx (figure 3.5 (b)) met en évidence une relaxation du film SiGe dans cette région. Le
tracé de εxx montre une déformation décroissante, de 1,1 % en bordure de STI et devenant
nulle à environ 300 nm du bord. Les déformations hors plan εzz, visibles en figure 3.5 (c),
sont assez bruitées mais permettent cependant d’observer de fortes déformations dans le
film mince SiGe, de l’ordre de 2 %. Dans la figure 3.5 (c), la résolution spatiale de 3 nm
utilisée ne permet pas de retranscrire le profil complexe de εzz à travers l’épaisseur du film
(il résulte d’un pile-up de Ge, mesuré dans la figure 2.7, dans les zones SGOI issues du wafer
3). La figure 3.5 (d) présente les cartographies des rotations rigides du film, fortes au niveau
de la tranchée d’isolation et retrouvant la valeur du miscut (0,5°) à partir de 100 nm du bord.
La figure 3.5 rend compte de plusieurs phénomènes. La forme en "bec d’oiseau" du film
SiGe, au voisinage de la tranchée, correspond à la variation d’épaisseur du film au niveau de
la transition SOI/SGOI, imagée en figure 3.3 (a). À l’ouverture de la STI, nous observons en
figure 3.5 (b) que le film SiGe relaxe latéralement sur une portée de 100 nm, avant de retrou-
ver les déformations εxx initialement présentes dans le film après l’étape de condensation de
Ge. Le SGOI est totalement relaxé au bord de la STI et retrouve un état pseudomorphe au
Si à environ 300 nm du bord. Par ailleurs, les rotations ωxz mesurées en figure 3.5 (d) sont
accentuées au cours de l’étape de gravure des STI, encore sur une portée de 100 nm, avant
de retrouver une valeur correspondant au miscut.
3.4.1.2 Modélisation FEM
Nous réalisons une première simulation FEM 2D (voir partie 3.2) avec un modèle dit
"classique". Il reproduit la géométrie de l’échantillon, utilise les propriétés usuelles des maté-
riaux et tient compte des contraintes thermiques. Le SiN (LP-CVD) a un module de Young
de 280 GPa, un coefficient de Poisson de 0,23 et une contrainte interne induite par le dépôt
de 1,2 GPa (stable lors de variations de température), telle que mesurée dans [Morin12].
Les conditions initiales utilisées dans la simulation correspondent aux états de déformation
et de contrainte obtenus par simulation (en tenant compte du fluage) de la structure "post-
condensation" (figure 3.4).
2. réacteur TELINDY PLUS
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Figure 3.5 – (a) Image BF de la structure "post-gravure STI" pour repérage. Cartogra-
phies (b) de εxx, (c) de εzz et (d) de ωxz ; associées à leurs profils correspondants tracés
horizontalement dans le film SiGe, et comparés aux mesures reportées de l’état précédent
("post-condensation").
La figure 3.6 présente les déformations simulées à partir de ce modèle FEM classique
(courbes rouges). Cette simulation révèle bien une relaxation du film SiGe, mais sur une
courte portée, de l’ordre de 30 nm (figure 3.6 (b)). Cette simulation ne rend donc pas compte
de la relaxation longue distance mesurée par DFEH. D’autre part, les rotations simulées en
bord de STI, en figure 3.6 (d), sont faibles (inférieures à 0,3° relativement au miscut) devant
celles mesurées. Un phénomène mécanique important n’est donc pas pris en compte dans la
simulation.
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Figure 3.6 – (a) Représentation de la structure "post-gravure STI" simulée par éléments
finis ; pour une simulation classique et avec des interfaces SiGe/SiO2 permettant un relâ-
chement. Les déplacements sont amplifiés d’un facteur 10. Tracés des profils (b) εxx, (c) εzz
et (d) ωxz dans le film SiGe, mesurés par DFEH et simulés par FEM (classiquement et en
tenant compte d’un relâchement aux interfaces SiGe/SiO2).
La température maximale atteinte lors des étapes de fabrication concernées est de 800 °C
(figure 3.1). Elle est bien inférieure à celle des premiers effets observés du fluage du SiO2
thermique (autour de 960 °C [EerNi77]). Nous excluons donc des effets de fluage volumique
du SiO2.
Afin de permettre une relaxation supplémentaire du SGOI, nous devons introduire dans
le modèle une contribution permettant de diminuer la rigidité de la structure élastique. Il est
nécessaire de (i) soit modifier les propriétés usuelles des matériaux introduits dans le modèle
de manière très significative (effet volumique), ce que nous excluons, (ii) soit permettre un
relâchement mécanique de certaines interfaces (effet 2D). Nous avons testé de multiples com-
binaisons d’interfaces où introduire ce relâchement. Nous sommes arrivés à la conclusion que
104
Chapitre 3. Étude de la relaxation du film SiGe lors de la co-intégration
sur SOI
l’unique combinaison d’interfaces où ce relâchement permet de reproduire la mesure DFEH
à partir de la FEM sont les interfaces SiGe/SiO2, de part et d’autre du film mince.
Pour simuler ce relâchement, nous introduisons un déplacement relatif entre les deux côtés
de l’interface, liés par la constante de raideur, sous l’action de la contrainte (figure 3.7), tel
que :
σ−→n ,−→t = −k−→n ,−→t .u−→n ,−→t (3.3)
où σ est la contrainte, k la constante de raideur de l’interface par unité de surface (en
N.m-1.m-2) et u le déplacement relatif entre les deux côtés de l’interface. Cette réaction peut
être anisotrope. Il suffit d’utiliser un k différent suivant que le relâchement est normal −→n ou
tangentiel −→t à l’interface.
Figure 3.7 – Schéma de principe de l’interface SiGe/SiO2 modélisée par éléments finis.
Les profils bleus de la figure 3.6 présentent les simulations réalisées avec ce relâchement
au niveau des interfaces SiGe/SiO2. k−→t permet d’ajuster le profil de εxx simulé à celui
mesuré par DFEH (figure 3.6 (b)). k−→n permet de reproduire le profil de ωxz mesuré par
DFEH (figure 3.6 (d)). La constante de raideur surfacique de l’interface ainsi ajustée est
isotrope : kSTI−→n = kSTI−→t = 2, 5.10
16 N.m-3. Dans la simulation, les déplacements hors plan du
film SiGe restent inférieurs à 1,0 nm et ceux longitudinaux valent 0,8 nm au bord de la STI.
Finalement, nous observons en figure 3.6 un très bon accord entre le champ de déformation
simulé et la mesure DFEH.
3.4.1.3 Interprétation : relâchement aux interfaces SiGe/SiO2
La gravure des STI libère le bord du SGOI contraint. Celui-ci peut donc relaxer, mais
est toujours maintenu par le BOX (sous-jacent) et le SiO2/SiN (sus-jacent). Un modèle
classique, décrivant la structure élastique rigide, prévoit une relaxation sur une très courte
portée (figure 3.6 (b)). Ce modèle prévoit de plus un retour du SiGe à son état de contrainte
pleine plaque à environ 30 nm de distance du bord de la STI. Cet effet est dû à l’action du
SiN, en tension, qui cherche à se contracter (à 100 nm du bord, εxx simulé passe de 0,3 %
dans l’échantillon "post-condensation", figure 3.4 (b), à 0,0 % dans l’échantillon "post-gravure
STI", figure 3.6 (b)).
Le nouveau modèle que nous proposons, permettant un relâchement mécanique aux in-
terfaces SiGe/SiO2, rend compte de la relaxation très importante du SGOI que nous avons
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mesurée (figure 3.6). Cependant, cela ne prouve pas que le phénomène physique observé suit
véritablement cette loi de comportement, ni qu’il sera prédictif sur d’autres structures. Cer-
taines de ces interrogations serons levées en partie 3.4.3.3, où nous discuterons des hypothèses
physiques pouvant justifier ce modèle.
3.4.2 Recuit STI
Ce recuit 5 énergétique (30 min à 1050 °C, étape D en figure 3.1) est réalisé sur la structure
précédente, "post-gravure STI". Il densifie l’oxyde de remplissage des STI, en évacuant une
partie de l’hydrogène piégé lors de son dépôt.
3.4.2.1 Mesures DFEH
La figure 3.8 montre les cartographies des champs de déformation de l’échantillon "post-
recuit STI" mesurées par DFEH, au bord de la STI. Les déformations εxx (figure 3.8 (b))
mesurées sont plus faibles qu’avant le recuit. Le SiGe retrouve son état totalement contraint
à 150 nm du bord de la tranchée d’isolation, et présente ensuite une déformation dans le
plan négative (de l’ordre de -0,1 %). Les déformations εzz (figure 3.8 (c)) sont uniformes à
travers l’épaisseur du film et varient de 1,0 % au niveau de la STI à 1,2 % plus loin dans le
SiGe. Les rotations du film (figure 3.8 (d)) sont moins importantes, au bord de la STI, que
celles présentes avant le recuit (artefact observé à x = 70 nm, engendrant un "pic positif").
Elles retrouvent une valeur de 0,5° à 100 nm de distance.
La figure 3.8 (b) montre une mise sous contrainte du film SiGe au cours du recuit (εxx
diminue significativement). Nous supposons que cet effet résulte de l’action du SiN sus-jacent
(en tension à 1,2 GPa) qui, pour relaxer, cherche à se comprimer. Il entraînerait le film avec
lui et frustrerait le SiGe cherchant à relaxer en se dilatant. La εxx négative dans le film
SiGe, à partir de 150 nm du bord, signifie que son paramètre de maille dans le plan est
plus petit que celui du Si relaxé. Le niveau élevé de εzz dans l’échantillon "post-gravure
STI" a été expliqué en partie 3.4.1.1. Par conséquent, la très forte εzz, représentée dans la
figure 3.8 (c) n’est pas comparable avec celle mesurée dans l’échantillon après recuit, une fois
le Ge homogénéisé dans la couche (voir chapitre 2). La εzz plus faible mesurée en bord de
STI, en figure 3.8 (c), traduit la réaction de Poisson du SiGe à sa relaxation dans le plan (εxx
diminue significativement en s’éloignant du bord de la STI, donc εzz augmente légèrement).
Les rotations rigides (figure 3.8 (d)) ont été partiellement relâchées au cours du recuit.
3.4.2.2 Modélisation FEM
Nous réalisons une première modélisation FEM 2D dite "classique". Le modèle reproduit
la géométrie de l’échantillon, utilise les propriétés usuelles des matériaux et prend en consi-
dération les contraintes thermiques. Les conditions initiales de la simulation réintroduisent
les champs de déformation et de contrainte présents avant recuit, tels que simulés dans
l’échantillon "post-gravure-STI", en tenant compte du relâchement des interfaces SiGe/SiO2
5. four ASM A412
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Figure 3.8 – (a) Image BF de la structure "post-recuit STI" pour repérage. Cartographies (b)
de εxx, (c) de εzz et (d) de ωxz ; associées à leurs profils correspondants tracés horizontalement
dans le film SiGe, et comparés aux mesures reportées de l’état précédent ("post-gravure STI").
(figure 3.6).
La figure 3.9 montre les déformations simulées à partir de ce modèle classique (courbes
rouges). Une relaxation du film SiGe dans le plan sur une portée de seulement 10 nm à partir
du bord est simulée, ce qui est très éloigné de la valeur de 150 nm mesurée par DFEH. Une
fois de plus, un phénomène important n’est pas pris en considération dans ce modèle.
Compte tenu de la température du procédé de fabrication, supérieure à celle des premiers
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effets observés du fluage du SiO2 thermique (autour de 960 °C [EerNi77]), nous prenons en
compte l’effet de la viscosité du SiO2. Nous utilisons la méthodologie décrite en partie 3.3.2,
en introduisant une viscosité dynamique η de 9,357.1013 Pa.s à 1050 °C [Rouxe11]. La mesure
DFEH peut être reproduite en injectant un pseudo-module de Young Epseudo de 2,34 GPa
pour décrire le SiO2. Cette fois encore, la réponse visqueuse simulée est négligeable par
rapport à la réponse élastique du matériau. Nous pouvons donc décrire cette relaxation en
utilisant une FEM indépendante du temps et en considérant le SiO2 comme élastique. Encore
une fois, la valeur associée à ce pseudo-module de Young n’a pas de sens physique, elle est
associée à cette structure et à ce bilan thermique.
La figure 3.9 montre que la simulation FEM décrivant le fluage du SiO2, pendant le
recuit, reproduit bien le champ de déformation du film SiGe mesuré par DFEH.
Figure 3.9 – (a) Représentation de la structure "post-recuit STI" simulée par éléments finis ;
pour une simulation classique et avec un fluage du SiO2. Les déplacements sont amplifiés
d’un facteur 10. Tracés des profils (b) εxx, (c) εzz et (d) ωxz dans le film SiGe, mesurés par
DFEH et simulés par FEM (classiquement et en tenant compte d’un fluage du SiO2).
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3.4.2.3 Interprétation : fluage
L’état de déformation du film SiGe peut évoluer significativement au cours du recuit STI,
grâce à la liberté apportée au système mécanique par la viscosité du SiO2, à 1050 °C.
L’état de déformation du film SiGe observé après recuit résulte de l’action de deux forces
opposées, (1) la contrainte interne du film SiGe qui cherche à relaxer en augmentant son
paramètre de maille dans le plan et (2) la contrainte interne du SiN (1,2 GPa) qui cherche à
relaxer en se contractant, tout en entraînant avec lui le film mince. La mise en compression
observée, en figure 3.8 (b), suggère que l’action mécanique dominante est celle du SiN, bien
plus épais. Le SiN, positionné au-dessus du SiGe, impose sa relaxation partielle au film lors
de l’évolution du système. Cette mise en compression va jusqu’à imposer un paramètre de
maille dans le plan au SiGe plus petit que celui du Si, comme observé à partir de 150 nm
du bord des STI (où εxx est négatif).
3.4.3 Retrait du masque SiN
Cette étape du procédé consiste à retirer le surplus d’oxyde de remplissage des STI
ainsi que le masque SiN ayant servi à définir ces STI (figure 2.3). La première étape, de
planarisation mécano-chimique (CMP), polit le SiO2 épais présent sur le dessus de la struc-
ture jusqu’au niveau du masque de nitrure de silicium. La seconde étape de gravure chimique
(H3PO4) dissout le SiN restant, afin d’obtenir l’échantillon "post-CMP" présenté en figure 3.1.
Ce procédé est entièrement effectué à très faible température (CMP à température ambiante
et gravure chimique à 165 °C).
3.4.3.1 Mesures DFEH
La figure 3.10 présente les cartographies du champ de déformation de l’échantillon "post-
CMP", mesurées par DFEH.
Le film SiGe est totalement relaxé en bordure de STI (εxx = εzz = 1, 0 %). En s’éloignant
de ce bord, nous mesurons une relaxation dans le plan du SiGe sur une très longue portée
(hors du champ de vue de la mesure DFEH), avant que le film ne retrouve son état tota-
lement contraint. Cette relaxation est surprenante compte tenu de la plus courte portée de
la relaxation observée avant le retrait du SiN à température ambiante (figure 3.10 (b)). Les
plus faibles εzz mesurées après le retrait du SiN traduisent, à longue portée, la diminution
de la réaction de Poisson en réponse à la contrainte dans le plan (figure 3.10 (c)). Nous
mesurons en figure 3.10 (d) une forte augmentation de ωxz, sur une portée de 50 nm au
voisinage immédiat de la tranchée STI, avant de retrouver une rotation définie par l’angle
de miscut (0,5°).
3.4.3.2 Modélisation FEM
Nous réalisons une première FEM 2D (voir partir 3.2) dite "classique". Le modèle repro-
duit la géométrie de l’échantillon et utilise les propriétés usuelles des matériaux. Les condi-
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Figure 3.10 – (a) Image BF de la structure "post-CMP" pour repérage. Cartographies (b) de
εxx, (c) de εzz et (d) de ωxz ; associées à leurs profils correspondants tracés horizontalement
dans le film SiGe, et comparés aux mesures reportées de l’état précédent ("post-recuit STI").
tions initiales de la simulation réintroduisent les champs de déformation et de contrainte
simulés dans l’échantillon ("post-recuit STI"), avant le retrait du SiN, tel que simulé en te-
nant compte du fluage du SiO2 (figure 3.9).
La figure 3.11 montre les déformations simulées à partir de ce modèle FEM classique
(courbes rouges) et les compare aux mesures DFEH. Les relaxations dans le plan du film
SiGe sont très sous-évaluées (εxx reste inférieure à 0,2 %) (figure 3.11 (b)). Les rotations
rigides du SGOI restent trop proches de la valeur initiale (miscut), au bord de la STI (fi-
gure 3.11 (d)). Cette simulation élastique classique ne permet donc pas de rendre compte de
l’évolution de l’état de déformation mesuré dans le film mince, lors du retrait du SiN, bien
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que cette étape soit effectuée à très faible température. Il faut donc introduire dans cette
simulation, rigide, une liberté permettant au film SiGe de relaxer plus facilement.
Figure 3.11 – (a) Représentation de la structure "post-CMP" simulée par éléments finis ;
pour une simulation classique et avec des interfaces SiGe/SiO2 permettant un relâchement.
Les déplacements sont amplifiés d’un facteur 10. Tracés des profils (b) εxx, (c) εzz et (d)
ωxz dans le film SiGe, mesurés par DFEH et simulés par FEM (classiquement et en tenant
compte d’un relâchement aux interfaces SiGe/SiO2).
Nous réutilisons donc l’hypothèse d’un relâchement aux interfaces SiGe/SiO2 et l’intro-
duisons dans le modèle. Nous utilisons donc une force de rappel élastique anisotrope, localisée
au niveau de l’interface SiGe/SiO2. Nous obtenons alors des résultats très proches des me-
sures DFEH, présentés en figure 3.11 (profils bleus).
Les constantes de raideur surfaciques utilisées sont : kCMP−→n = 2, 5.1016 N.m-3 et
kCMP−→
t
= 2.1015 N.m-3 (respectivement obtenues par l’ajustement des profils de ωxz et de
εxx). Dans la simulation, les déplacements hors plan du film SiGe restent faibles, inférieurs
à 0,2 nm, et ceux longitudinaux valent 6,5 nm au bord de la STI. Nous retrouvons par la
simulation un SGOI totalement contraint à une distance de l’ordre de 1,2 µm du bord de
la STI. Cette prédiction est conforme aux mesures DFEH, pointant une εxx nulle à partir
d’une distance de l’ordre de 1,5 µm du bord de la tranchée.
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3.4.3.3 Interprétation : relâchement aux interfaces SiGe/SiO2
Ce relâchement au niveau des interfaces SiGe/SiO2 est la seule hypothèse permettant
de reproduire une relaxation à longue portée du film SiGe, sans modifier drastiquement
les propriétés mécaniques volumiques des matériaux mis en jeu. Afin de reproduire cette
forte relaxation, la constante de raideur tangentielle surfacique de l’interface SiGe/SiO2
(kCMP−→
t
= 2.1015 N.m-3) est plus faible que celle utilisée pour décrire ce phénomène dans
le cas de l’échantillon "post-gravure STI" (kSTI−→
t
= 2, 5.1016 N.m-3). Cela traduit une plus
grande facilité du SiGe à relaxer dans le plan, grâce à un relâchement plus aisé de
l’interface SiGe/SiO2. Par contre, la constante de raideur normale à l’interface est la même
(kCMP−→n = kSTI−→n = 2, 5.1016 N.m-3). Ce paramètre définit la rigidité normale à l’interface
SiGe/SiO2. Nous n’observons pas de délamination du film SiGe par TEM.
Que cela soit après la gravure des tranchées d’isolation ou le retrait mécano-chimique du
SiN, l’introduction dans le modèle d’une force de rappel élastique surfacique, à l’interface
SiGe/SiO2, permet de décrire l’évolution mécanique de la structure SGOI sous l’action de
contraintes. Le phénomène n’est pas activé thermiquement. Le mécanisme ainsi considéré
est totalement élastique, indépendant du temps (pas de phénomène d’amortissement).
Nous nous interrogeons donc sur les particularités de l’interface SiGe/SiO2. Les carac-
téristiques mécaniques de l’interface Si/SiO2 en présence de Ge sont très peu étudiées dans
la littérature. Néanmoins, l’oxyde de Ge est plus mou que le SiO2 [Balit01] et les liaisons
Ge-O sont plus faibles que les liaisons Si-O (respectivement 0,67 eV et 1,14 eV [Ojova06]).
Or [Gourh14] met en évidence (par spectrométrie photoélectronique X) des liaisons Ge-O
après la fabrication de SiGe par condensation de Ge. Il remarque aussi une accumulation de
Ge sur 2 nm au voisinage de l’interface SiGe/BOX, également observée dans [Di05a] sur une
largeur de 10 nm. Mais des expériences dédiées, réalisées au CEA LETI, semblent montrer
que ces observations SIMS résultent d’un artefact de mesure. D’autre part, plusieurs sources
reportent un piégeage du Ge à l’interface Si/SiO2 lors de la diffusion de Ge dans le SiO2
([Heini99], [Marst04] et [Pankr14]). Nous avons nous-même observé une asymétrie du profil
d’intensité HAADF dans la figure 2.8 (dans les zones SGOI issues du wafer 3). Le signal
HAADF caractéristique du Ge se propage plus loin dans le BOX que dans le SiO2 oxydé
sur le dessus du film, suggérant la présence de Ge dans le BOX, au voisinage immédiat de
l’interface SiGe/SiO2 (<1 nm).
Pour toutes ces raisons, nous pensons que le relâchement aux interfaces SiGe/SiO2 est
un phénomène résultant de la présence du Ge à l’interface et/ou dans le BOX au voisinage
de l’interface. Il résulterait des caractéristiques mécaniques d’une interface affaiblie. Il serait
intéressant d’étudier le lien entre le comportement mécanique et la chimie de l’interface, par
exemple à partir d’essais mécaniques (macroscopiques) de cisaillement sur des SOI et des
SGOI avec différentes concentrations de Ge.
La perte de la contrainte initialement présente dans le film SGOI implique une diminu-
tion de la mobilité des trous dans ce substrat. Par conséquent, ce phénomène pose un grave
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problème technologique pour la fabrication de p-MOSFETs performants.
Nous vérifions, en partie 3.5, si le phénomène de relâchement des interfaces film mince/oxyde
est aussi observé dans le cas de couches Si pures.
3.4.4 Implantation du substrat
Cette étape consiste à doper certaines zones du Si massif, afin d’isoler ou polariser cer-
taines zones du substrat, par exemple pour le contrôle de la pseudo-grille (décrit en par-
tie 1.1.2.1). Le Si massif subit une implantation à travers le film et le BOX, puis un recuit
d’activation flash 6 de 5 s à 1050 °C pour activer les dopants. Nous obtenons ainsi le wafer
"post-implantation" représenté en figure 3.1.
3.4.4.1 Mesures DFEH
Les champs de déformation mesurés par DFEH dans le SGOI sont identiques à ceux
mesurés avant implantation et recuit (figure 3.10). Nous ne montrons donc pas ces résultats.
3.4.4.2 Interprétation
La température du recuit effectué (1050 °C) permet en principe le fluage du SiO2. Ce-
pendant, le faible temps de recuit (5 s) ne laisse pas le temps à la structure d’évoluer
significativement, d’autant plus que le système est peu contraint avant ce recuit.
3.5 Étude du SOI en bord de STI
Dans cette partie, nous nous intéressons à l’autre bord de la STI, gravée dans le SOI (voir
figure 3.1). Nous étudions le champ de déformation du SOI au cours des différentes étapes
décrites en figure 2.3. Nous comparons les mécanismes mis en jeu dans le SOI à ceux mis en
évidence dans le SGOI précédemment étudié.
3.5.1 Mesures DFEH
Les déformations dans le plan sont celles qui contiennent l’information traduisant un
éventuel relâchement au niveau des interfaces film mince Si/oxyde. Elles seules seront mon-
trées et exploitées dans la suite. La figure 3.12 montre les profils de εxx extraits des images
DFEH, dans le film Si à partir du bord de la STI, au cours des différentes étapes.
La déformation εxx initiale du film Si dans l’état "post-condensation" est montrée en
figure 3.12 (a). Cette déformation est nulle car, pour le substrat SOI, le bord de STI est
positionné loin de l’interface SOI/SGOI (étudiée en partie 3.3) et la structure SOI reste re-
laxée. Après gravure des STI (figure 3.12 (a)), le SOI montre une légère mise en compression
à partir du bord (relaxé) de la STI, jusqu’à -0,25 % à 100 nm de ce bord. Après le recuit STI
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Figure 3.12 – Profils de déformation dans le plan mesurés par DFEH, dans le film mince
SOI au bord d’une STI, pour les échantillons prélevés sur les wafers (a) "post-gravure STI",
(b) "post-recuit STI" et (c) "post-CMP" (présentés en figure 3.1). Les profils de déformation
de l’étape précédente sont reportés en gris clair pour aider à la comparaison.
(figure 3.12 (b)), ces déformations εxx restent inchangées. Après la CMP (figure 3.12 (c)), le
SOI montre une compression au bord de la STI (de l’ordre de -0,2 % à 30 nm du bord). Le
film retrouve ensuite progressivement son état relaxé en s’éloignant de ce bord (εxx est de
l’ordre de -0,05 % à 300 nm du bord).
Les déformations présentées en figure 3.12 sont très faibles par rapport à celles observées
dans le SiGe en partie 3.4. En effet, la principale source de déformation du SGOI provient
de la transformation initiale du film Si en SiGe, qui n’est pas présente dans le SOI. En
figure 3.12 (a), la relaxation du SiN (1,2 GPa) déposé au dessus du SOI afin de définir les
STI (étape C représentée en figure 3.1), met en compression le film Si sous-jacent. Le recuit
à une température élevée (étape D représentée en figure 3.1), permettant le fluage du SiO2,
ne modifie pas significativement εxx (figure 3.12 (b)). Le retrait du masque SiN (étape E
représentée en figure 3.1), engendre une relaxation partielle de la compression du film Si
(figure 3.12 (c)).
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3.5.2 Modélisation FEM
Nous utilisons exactement le même modèle FEM que celui employé dans la partie 3.4,
en remplaçant la structure SGOI par la structure SOI. Une première version "classique" du
modèle (profils rouges) est réalisée en supposant les interfaces Si/SiO2 rigides, tandis qu’une
seconde version (profils bleus) prend en compte un relâchement aux interfaces Si/SiO2 (avec
des constantes de raideur identiques à celles permettant de bien simuler les déformations
dans le SiGe, en partie 3.4). À chaque étape, les champs de déformation et de contrainte si-
mulés à l’étape précédente sont réintroduits comme conditions initiales dans le modèle FEM.
La figure 3.13 présente les profils de εxx issus de ces deux modèles FEM, et les compare aux
profils expérimentaux.
Figure 3.13 – Profils de déformation dans le plan simulés par éléments finis dans le film
Si, en bord de STI, pour les échantillons (a) "post-gravure STI", (b) "post-recuit STI" et (c)
"post-CMP". Les FEM sont effectuées à partir d’un modèle classique tenant compte de la
viscosité du SiO2 (en rouge) et avec l’introduction des effets de relâchement aux interfaces
film Si/SiO2 (en bleu). Ces profils sont comparés aux mesures DFEH.
Pour l’échantillon SOI "post-gravure STI" (figure 3.13 (a)), la FEM classique retranscrit
bien les déformations mesurées par DFEH. L’introduction de l’effet de relâchement aux in-
terfaces film mince/oxyde ne permet pas de maintenir la compression dans le bord du film
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Si comme observée par DFEH. Le profil de déformation dans l’échantillon "post-recuit STI"
n’est pas aussi bien reproduit (figure 3.13 (b)). La FEM classique permet une bonne simula-
tion de la mesure de εxx sur les 100 nm en bord de STI, mais elle prévoit que la compression
diminue après 100 nm, alors qu’elle est mesurée constante jusqu’à 300 nm du bord. La FEM
tenant compte du relâchement aux interfaces Si/SiO2 montre quant à elle un meilleur accord
avec la mesure DFEH entre 150 et 300 nm du bord, mais un moins bon accord entre 0 et
150 nm. Les déformations εxx de l’échantillon "post-CMP" mesurées sont bien reproduites
par le modèle FEM classique (figure 3.13 (c)). L’introduction d’un relâchement aux inter-
faces film/oxyde engendre une εxx dans le film Si presque nulle, en contradiction avec les
observations.
Finalement, à la vue de ces simulations, le modèle considérant les interfaces entre le film
Si et le SiO2 comme rigides retranscrit mieux les mesures DFEH. Il n’est pas nécessaire
d’introduire de relâchement aux interfaces film mince/SiO2 pour reproduire nos mesures,
alors que c’était indispensable dans le cas des structures SGOI.
3.5.3 Interprétation : comportement de l’interface Si/SiO2
Nous observons une mise en compression du film Si par l’action du masque SiN sus-
jacent, en tension, qui relaxe partiellement en bordure de STI en cherchant à se contracter.
Cette action s’exprime en particulier lors du recuit STI à 1050 °C, grâce au fluage du SiO2
(figure 3.12 (b)). La compression du film Si est ensuite partiellement conservée lors du re-
trait du SiN, par l’action du BOX redevenu rigide à basse température (figure 3.12 (c)). Ce
processus de transfert de contrainte dans le film mince est appelé "BOX creeping" dans le
milieu industriel.
Un modèle élastique "classique" reproduit convenablement les déformations dans le plan
des échantillons SOI "post-gravure STI" et "post-CMP", en bord de STI (figure 3.13). Par
contre l’étape de recuit n’est pas bien reproduite par les deux modèles FEM. Nous supposons
que le paramètre Epseudo du SiO2, extrait de la partie 3.4.2.2 pour retranscrire le fluage à par-
tir d’une FEM élastique, n’est pas adapté à la structure modifiée qui est simulée (SOI au lieu
de SGOI). Finalement, pour ces structures SOI, l’introduction d’un relâchement aux inter-
faces film mince/oxyde dans la simulation dégrade la reproduction des mesures DFEH de εxx.
Nous pouvons conclure que le relâchement aux interfaces du film mince n’est nécessaire
que lorsque la couche contient du Ge. Cependant, l’énergie élastique emmagasinée dans le
SOI est faible comparée à celle emmagasinée dans le SGOI. Cette densité d’énergie élastique












où c est l’épaisseur du film et ε la déformation du matériau (relativement à lui-même).
Le calcul de cette densité d’énergie élastique du film Si à l’étape "post-recuit STI" est de
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Ee´l surf = 0, 005 J.m-2, faible devant celle calculée pour le film SiGe à la même étape, de
0,053 J.m-2. Ainsi, la force motrice disponible dans le film Si pour faire évoluer les défor-
mations du film, lors du retrait du masque SiN (étape E en figure 3.1), est beaucoup plus
faible (d’un facteur 10) et donc pas comparable à celle présente dans le film SiGe. Nous ne
pouvons donc pas écarter l’hypothèse selon laquelle la différence de comportement observée
à l’interface film/SiO2, selon que le film est en Si pur ou en SiGe, proviendrait de la faible
déformation initiale du film de Si.
3.6 Confrontation des résultats DFEH à des mesures
NBED et électriques
3.6.1 Mesures NBED de la relaxation des échantillons SGOI
Les mesures NBED ont été réalisées par A. Pofelski à STMicroelectronics sur un TEM
FEI Tecnai Osiris, avec un diaphragme condenseur de 10 µm de diamètre. Ces mesures
NBED ont été effectuées sur des wafers prélevés dans des lots différents, à différentes dates.
La figure 3.14 compare les profils de déformation εxx mesurés dans des films SGOI en
bord de STI, par DFEH et par NBED, après les différentes étapes étudiées précédemment
("post-condensation", "post-gravure STI", "post-recuit STI" et "post-CMP", voir figure 3.1).
Globalement, nous observons un bon accord entre ces mesures, particulièrement pour les
échantillons "post-condensation" et "post-recuit STI".
Les mesures NBED de l’échantillon "post-gravure-STI" (figure 3.14 (b)) encadrent la me-
sure DFEH, en montrant une portée de la relaxation des films SiGe de l’ordre de 150 nm et
400 nm (300 nm à partir de la mesure DFEH). Les mesures NBED de l’échantillon "post-
CMP" (figure 3.14 (d)) indiquent, comme dans le cas de la mesure DFEH, une relaxation
sur une très longue portée : εxx décroît lentement en s’éloignant du bord de la STI.
Nous pensons que les différences entre la mesure DFEH et les mesures NBED résultent
de la caractérisation d’échantillons issus de différents lots de wafer, entre lesquels certains
paramètres du procédé de fabrication sont amenés à évoluer. Finalement, les mesures NBED
confirment les mesures DFEH, qui ont été effectuées sur un lot unique de wafers (tous les
wafers que nous avons prélevés pour notre étude ont subi exactement le même procédé de
fabrication).
3.6.2 Confrontation entre résultats structuraux et mesures élec-
triques
Initialement, nous souhaitions étudier l’évolution des déformations, au cours des mêmes
étapes de procédé, dans un substrat sSOI (où le film Si est contraint). Cette mesure aurait
permis de comparer la relaxation d’un sSOI à celle d’un SGOI et d’accréditer ou réfuter un
éventuel effet du Ge sur le relâchement aux interfaces film mince/oxyde. Cependant, nous
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Figure 3.14 – Profils de déformation dans le plan mesurés dans le film mince SiGe au bord
d’une STI, à partir de wafers (a) "post-condensation", (b) "post-gravure STI", (c) "post-recuit
STI" et (d) "post-CMP". Les mesures DFEH (exploitées en partie 3.4) sont comparées à des
mesures NBED.
n’avons pas pu obtenir de wafers permettant ces mesures.
Afin de clarifier ce point, nous exploitons dans la suite des mesures électriques réalisées
par R. Berthelon dans le cadre de sa thèse CIFRE (STMicroelectronics/CEMES).
Les mesures ont été effectuées sur des MOSFETs de largeur W = 600 nm et de longueur
de grille L = 20 nm (voir figure 1.1). Les paramètres géométriques décrivant le positionne-
ment d’un transistor sur la zone active sont notés SA et SB, comme décrit en figure 3.15 (a).
Ils définissent la distance entre le bord de l’active et le bord du canal, d’un côté et de l’autre
côté du MOSFET. Les performances électriques des transistors sont mesurées pour diffé-
rentes longueurs d’actives, où ils sont placés en leur centre, tels que SA=SB. Plus SA=SB
est faible, plus le canal du transistor est proche de la STI. Il est ainsi possible de visualiser
un effet de la distance du transistor par rapport à la STI, sur ses performances électriques.
Nous comparons les mesures effectuées sur des p-MOSFETs fabriqués sur des actives SGOI
à des mesures réalisées sur des n-MOSFETs fabriqués sur des actives sSOI, par le même
procédé de fabrication.
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Figure 3.15 – (a) Schéma représentant le placement du MOSFET sur l’active en fonction
des paramètres géométriques SA et SB. (b) Influence de la compression biaxiale d’un canal
FDSOI Si0,8Ge0,2 <110> sur la mobilité des trous, dans l’approximation du modèle piézo-
résistif. (c) Influence de la tension biaxiale d’un canal FDSOI Si <110> sur la mobilité des
électrons, dans l’approximation du modèle piézorésistif.
Nous nous intéressons à la tension de seuil Vth et au courant de drain noté IODlin, qui
correspond à IDS à VDS = 50 mV avec VGS − Vth = 500 mV. L’équation 1.2 montre que
IODlin traduit la mobilité des porteurs. Il renseigne par conséquent sur l’état de contrainte
présent dans le canal, c’est-à-dire au sein du film mince.
Nous calculons l’influence d’une contrainte biaxiale au sein du canal sur la mobilité des
porteurs, en utilisant l’approximation linéaire du modèle piézorésistif [Morva13], afin de com-
prendre dans quelle mesure elle modifie la mobilité des porteurs dans le canal et donc IODlin.
Nous utilisons les coefficients piézorésistifs extraits de [Cass12], qui ont été mesurés dans des
MOSFETs FDSOI similaires à ceux que nous étudions. La figure 3.15 (b) montre l’influence
d’une compression biaxiale au sein d’un canal FDSOI Si0,8Ge0,2 <110> sur la mobilité des
trous, et la figure 3.15 (c) décrit l’influence d’une tension biaxiale au sein d’un canal FDSOI
Si <110> sur la mobilité des électrons. Alors, la mobilité des trous dans le canal augmente
lorsque la compression biaxiale augmente et la mobilité des électrons dans le canal augmente
lorsque la tension biaxiale augmente.
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Finalement, la relation suivante est déduite : aussi bien dans les n-MOSFETs que dans
les p-MOSFETs, IODlin diminue lorsque le film initialement contraint (en tension pour le
sSOI et en compression pour le SGOI) relaxe.
3.6.2.1 Caractéristiques électriques et relaxation du film SGOI
La figure 3.16 (a) montre les variations de Vth en fonction des longueurs SA=SB. Une
tension de seuil de -0,315 V est obtenue pour SA=SB=960 nm. |Vth| augmente en se rappro-
chant du bord de l’active. Cette augmentation est forte jusqu’à SA=SB≈300 nm (variation
de |Vth| > 5 %) et encore faiblement présente ensuite, jusqu’à plus de SA=SB=600 nm (va-
riation de |Vth| de 0,6 % à SA=SB=600 nm). Cette variation de Vth est liée à la modification
de la structure de bande du SiGe, et donc du gap, par la contrainte.
Figure 3.16 – (a) Mesure de Vth du p-MOSFET en fonction de la taille de l’active SGOI,
tel que SA=SB (la droite représente Vth au point de mesure SA=SB=960 nm). (b) Mesure
de IODlin du p-MOSFET en fonction de la taille de l’active SGOI, tel que SA=SB (la droite
représente IODlin au point de mesure SA=SB=960 nm).
La figure 3.16 (b) montre les mesures de IODlin en fonction de SA=SB dans les actives
SGOI. Nous observons une diminution de IODlin lorsque SA=SB diminue, c’est-à-dire en se
rapprochant du bord de l’active. Cette impact est fort jusqu’à SA=SB≈300 nm (variation
de IODlin > 10 %) et encore présente mais plus faible jusqu’à plus de SA=SB=600 nm (va-
riation de IODlin de 2,5 % à SA=SB=600 nm). Nous ne pouvons pas être plus précis car
nous n’avons pas de point de mesure entre SA=SB=600 nm et 960 nm.
Finalement, une diminution des performances électriques des p-MOSFETs est visible
jusqu’à une distance du bord de l’active supérieure à 600 nm. Cette diminution de IODlin
résulte d’une diminution de la mobilité des trous dans le canal SiGe. Cette diminution de la
mobilité est vraisemblablement due à une relaxation des contraintes dans le film SiGe. Les
mesures électriques, aussi bien de Vth que de IODlin, confirment donc la longue portée de la
relaxation du SGOI en bord d’active (supérieure à 600 nm), avant que le film ne retrouve
un état totalement contraint, comme mis en évidence par DFEH (en partie 3.4.3).
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3.6.2.2 Caractéristiques électriques et relaxation du film sSOI
Les n-MOSFETs étudiés sont fabriqués sur un wafer sSOI. Le film Si de 10 nm d’épaisseur
est en tension à 1,35 GPa. La densité d’énergie élastique par unité de surface emmagasinée
dans le film est de 0,051 J.m-2 (équation 3.4). Elle est donc voisine de celle du film SiGe pour
les actives SGOI étudiées (de 0,053 J.m-2).
Figure 3.17 – Mesure de IODlin du n-MOSFET en fonction de la distance de la taille de l’ac-
tive sSOI, tel que SA=SB (la droite représente IODlin au point de mesure SA=SB=960 nm).
La figure 3.17 montre l’évolution de IODlin en fonction de SA=SB dans ces actives sSOI.
Nous mesurons une diminution de IODlin lorsque SA=SB diminue, c’est-à-dire en se rap-
prochant du bord de l’active. Cet impact est important jusqu’à SA=SB≈150 nm (variation
de IODlin > 6 %) et encore présent mais plus faible jusqu’à plus de SA=SB=250 nm (va-
riation de IODlin de 1,2 % à SA=SB=240 nm). Cette diminution de IODlin résulte d’une
diminution de la mobilité des électrons dans le canal Si. Cette diminution de la mobilité est
vraisemblablement due à une relaxation des contraintes dans le film Si initialement contraint.
Ces mesures montrent que la relaxation du film mince sSOI s’effectue sur une plus courte
portée : de l’ordre de 250 nm pour le sSOI contre 600 nm pour le SGOI. Certes le sSOI est
en tension alors que le SGOI est en compression, mais nous ne pensons pas que le signe de la
contrainte ait une influence sur le mécanisme de relaxation. Une tension ou une compression
engendre le même cisaillement au niveau de l’interface, entre le film et le BOX.
Finalement, ces résultats électriques confirment que les films minces SGOI initialement
contraints relaxent sur une portée significativement plus élevée en bord de STI, comparati-
vement à un film sSOI possédant une densité d’énergie élastique équivalente. Ces résultats
confirment donc un effet important du Ge sur la portée de la relaxation.
3.7 Conclusion
Tout d’abord, nous avons montré l’absence de mosaïcité dans les wafers SOI initiaux en
utilisant la technique des moirés en vue plane, par TEM. Ce résultat, rassurant d’un point
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de vue industriel, nous autorise de plus à comparer nos mesures DFEH entre elles, au cours
des étapes de fabrication du substrat co-intégré.
Nous avons ensuite étudié l’influence des principales étapes de formation du substrat
co-intégré sur les déformations dans le film mince. Cette analyse est menée en comparant
des mesures DFEH à des simulations par éléments finis.
La conversion locale de zones du wafer SOI en SGOI engendre une relaxation du film
mince SiGe formé par condensation de Ge à haute température, au voisinage de la transition
SOI/SGOI. Cette relaxation s’explique et se simule en introduisant un fluage du BOX rendu
possible par la température du procédé. Nous montrons qu’en relaxant, le SiGe se déplace
latéralement au niveau de l’interface SOI/SGOI et comprime le film Si. Les propriétés méca-
niques de la structure sont propices au flambage du film mince SiGe. C’est la première fois,
à notre connaissance, qu’un flambage est observé à l’échelle nanométrique.
Nous avons mis en évidence une relaxation anormalement élevée des films SiGe, au bord
des actives p-MOS. Ces effets, initialement détectés de façon indirecte à partir de mesures
électriques (et nommés à cette occasion "effets SA/SB" dans le milieu industriel), ont pour
la première fois été mesurés directement au cours de cette thèse. Nous avons réussi à re-
transcrire cet effet dans les simulations via l’introduction d’un relâchement aux interfaces
SiGe/SiO2, décrit par une force de rappel élastique. Même si les raisons de ce relâchement
ne sont pas clairement élucidées, il nous semble néanmoins que le Ge joue un rôle essentiel
dans l’activation de ce mécanisme.
Nous concluons ce chapitre par une figure qui illustre clairement le problème posé par le
relâchement aux interfaces SiGe/SiO2, dont l’impact est particulièrement important dans le
cas des actives courtes. La figure 3.18 montre la mesure de εxx et de ωxz par DFEH dans
des actives de 200 nm de long, p-MOS (SGOI) et n-MOS (SOI). Le SGOI est totalement
relaxé (figure 3.18 (b), εxx est rouge uniforme, ∼ 0, 9 %) et ainsi les performances des p-MOS
sont dégradées sur toute la longueur de ces courtes actives. Dans le cas des n-MOS, le SOI
présente une très légère compression dans le plan (figure 3.18 (e), εxx < 0, 1 %), diminuant
la mobilité des électrons. Par ailleurs, nous observons un état de rotation important (±1, 2°
aux extrémités du film, relativement à l’angle de miscut), et équivalent dans les films minces
Si et SiGe (figures 3.18 (c) et (f)). Il est engendré par la contrainte interne du masque SiN
utilisé lors de la fabrication des actives.
Finalement, la portée de la relaxation des déformations présentes dans le film SGOI
en bord d’actives p-MOS, sur plusieurs centaines de nanomètres, est dramatique pour les
performances des transistors de type p. Ces résultats ont donc justifié la création d’un groupe
de travail au sein de STMicroelectronics, qui a pour objectif de diminuer la portée de ces
relaxations.
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Figure 3.18 – (a) Image BF d’une active p-MOS SGOI de 200 nm de long, et cartographies
DFEH (b) des déformations dans le plan et (c) des rotations dans cette active. (d) Image
BF d’une active n-MOS SOI de 200 nm de long, et cartographies DFEH (e) de εxx et (f) de
ωxz dans cette active.
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Après avoir décrit l’état de déformation du substrat co-intégré dans le chapitre 3, ce
chapitre s’attache à la description de l’évolution du champ de déformation présent dans
la structure des transistors planaires, et plus particulièrement dans leur canal, au cours
de leur procédé de fabrication. Nous nous intéressons à des MOSFETs 14 nm en cours
de développement par STMicroelectronics, depuis la fabrication de la grille (procédé "gate-
first"), l’épitaxie des sources/drains, le recuit de diffusion des dopants, jusqu’à la siliciuration
nécessaire à la prise des contacts.
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4.1 Détails de l’étude
4.1.1 Étapes de fabrication des MOSFETs
Les MOSFETs FDSOI de types p et n sont fabriqués respectivement sur des substrats
SGOI et SOI. La figure 4.1 résume leurs étapes de fabrication, à partir du substrat co-intégré
formé sur le wafer 6 (dernier wafer en figure 2.3). L’évolution de la structure du wafer au
cours de chaque étape du procédé est illustrée en figure 4.2. Les bilans thermiques d’impor-
tance sont précisés dans cette figure.
Les détails nécessaires à la compréhension des caractéristiques de chaque échantillon se-
ront précisés au cas par cas au cours de ce chapitre. Nous décrivons ici globalement les
étapes de fabrication dont sont issus les wafers. Ils ont été prélevés dans un même lot et par
conséquent ont subi les mêmes étapes de fabrication. Nous avons prélevé quatre wafers à des
étapes clés de la fabrication des MOSFETs (présentées en figures 4.1 et 4.2). Le septième
wafer ("post-grille") a été obtenu après la fabrication de la grille : dépôt de l’empilement de
grille, puis gravure des motifs définissant les grilles par l’intermédiaire d’une photolithogra-
Figure 4.1 – Description des étapes (G, H, I et J) du procédé de fabrication des MOSFETs
FDSOI, de types n et p, ainsi que des wafers prélevés (6, 7, 8, 9 et 10) et étudiés dans ce
chapitre.
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Figure 4.2 – Représentation schématique des wafers 6, 7, 8, 9 et 10 prélevés au cours des
étapes G, H, I et J du procédé de fabrication des MOSFETs (voir figure 4.1), et description
des bilans thermiques.
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phie et enfin dépôt du premier espaceur en pleine plaque. Le huitième wafer ("post-S/D") a
été prélevé après épitaxie des sources et drains : gravure du premier espaceur côté n-MOS
et épitaxie des S/D Si:C:P, puis dépôt du second espaceur en pleine plaque, et enfin gravure
des deux espaceurs côté p-MOS et épitaxie des S/D SiGe:B surmontés de Si (voir figure 4.2).
Le neuvième wafer ("post-recuit diffusion") a été pris après la gravure du second espaceur
côté n-MOS ainsi que du SiN de grille, suivie d’un recuit de diffusion des dopants des S/D.
Le dixième et dernier échantillon ("post-siliciuration") a été prélevé après la siliciuration des
S/D et du poly-Si : dépôt du NiPt sur les bornes à contacter et recuits RTAs (à très basse
température) afin de former le siliciure.
4.1.2 Conditions de l’étude
Pour que les champs de déformation étudiés dans les transistors ne soient pas influencés
par les relaxations du film mince en bord d’active (décrites au chapitre 3), nous prélevons
les échantillons au centre de zones homogènes, loin des STI (figure 4.3). Nous utilisons des
zones de structure test (appelées TBOX), de 50 x 100 µm2, fabriquées sur un substrat SGOI
(respectivement SOI) pour les p-MOS (respectivement les n-MOS), figure 4.3. Les transistors
sont fabriqués avec une période de 90 nm, sur une largeur W (voir figure 1.1) courant sur
toute la largeur de la zone.
La référence pour l’étude des étapes de fabrication des MOSFETs décrites en figure 4.2
est l’échantillon "post-implantation". Au centre de ces TBOX, le film mince de cet échantillon
correspond à un SGOI totalement contraint (pseudomorphe au Si) dans le cas du p-MOS et
à un SOI totalement relaxé dans le cas du n-MOS (voir chapitre 3).
Figure 4.3 – Représentation schématique (vue de dessus) de la zone de prélèvement des
échantillons, dans une structure test homogène du wafer, loin des STI.
Les échantillons ont été préparés par FIB, selon l’axe de zone [110], par attaque de la
face arrière selon le protocole décrit en partie 1.3.2. Les mesures DFEH ont été réalisées à
l’I2TEM en mode normal (partie 1.2.3.1), à partir des faisceaux diffractés <220> et <004>.
Le traitement des hologrammes a été réalisé avec HoloDark en utilisant un masque donnant
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une résolution spatiale de 0,8 nm (partie 1.2.3.1).
L’épaisseur des lamelles TEM (de l’ordre de 80 nm) est grande devant les dimensions
caractéristiques des échantillons étudiés. Le principe de Saint-Venant (voir partie 1.4.3) pré-
voit que le champ de déformation présent au centre de la lamelle est faiblement influencé par
la relaxation de ces films minces. Par ailleurs, l’épaisseur des lamelles étant inférieure à ξg,
la mesure DFEH sera principalement sensible au champ de déformation présent au centre
de son épaisseur (voir partie 1.2.3.1). Nous supposons donc que les déformations mesurées
par DFEH, dans ce chapitre, sont proches de celles initialement présentes dans l’échantillon
massif.
4.2 Fabrication de la grille
Ce procédé nécessite un grand nombre d’étapes que nous décrivons ci-après (étape G en
figure 4.1). En premier lieu, l’empilement de grille est déposé en pleine plaque. L’isolant de
grille est constitué d’un oxyde thermique 1 de Si très fin, nitruré en SiON (nécessaire pour
l’accroche de l’oxyde haute permittivité et pour limiter la diffusion des dopants [Wilk01]),
surmonté d’un oxyde haute permittivité HfO2 de l’ordre de 2 nm, réalisé par dépôt 2 de
couches atomiques (ALD pour Atomic Layer Deposition). Un dépôt 3 physique par phase
vapeur radiofréquence (RF-PVD pour Radio Frequency-Physical Vapor Definition) de TiN,
de l’ordre de 4 nm d’épaisseur, permet d’accorder le travail de sortie de la grille et d’éviter
la formation d’une zone de déplétion dans la partie basse du poly-Si de grille, lorsque le
canal est en inversion [Chau04]. Ce métal introduit aussi une source de contrainte. Pour
finir, du poly-Si est déposé 4 par LP-CVD, puis dopé en As (implantation et recuit). Ces
étapes sont associées à de forts bilans thermiques générés par les différents dépôts et le re-
cuit d’activation des dopants As du poly-Si (notablement : 30 s à 1000 °C, 3 x 10 s à 900 °C
et 13 s à 1000 °C). Or, la structure présente lors de ces recuits est un empilement de type
pleine plaque. Ainsi, les contraintes présentes au sein des différents matériaux ne peuvent
pas se relaxer et le champ de déformation du film mince reste inchangé au cours de ces étapes.
En second lieu, les grilles sont gravées après photolithographie. Cette étape génère des
motifs et crée une rupture de symétrie, permettant ainsi aux contraintes présentes dans
l’empilement de grille de s’exprimer. La photolithographie utilise un masque en SiN déposé
au-dessus d’un film fin d’accroche en SiO2, tous deux déposés 5 par CVD-assisté par plasma
(PE-CVD pour Plasma Enhanced-CVD). Pour finir, le premier espaceur, en SiN, est dé-
posé 6 en pleine plaque par ALD assisté par plasma, afin d’obtenir l’échantillon "post-grille"
représenté en figure 4.2.
1. four ASM Advance Vertical Furnace
2. réacteur ASM Pulsar XP
3. réacteur AMAT Endura Avenir
4. réacteur TELFORMULA
5. réacteur AMAT Producer SE
6. réacteur TELINDY PLUS IRad
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4.2.1 Mesures DFEH
4.2.1.1 Les n-MOSFETs
La figure 4.4 présente le champ de déformation mesuré par DFEH, dans le film mince
SOI, après la fabrication de la grille des n-MOS. Nous observons une tension εxx de 0,8 %
dans le film mince Si, sous la grille (dans le futur canal), figure 4.4 (a). Les déformations hors
plan restent proches de 0, mais le bruit associé à cette mesure est important (de l’ordre de
±0, 3 %), et ne permet pas de voir de détails fins, figure 4.4 (b). Les rotations rigides du film
Si, relativement à leur position initiale de ∼ 0, 5° donnée par le miscut, sont positives sur le
côté gauche de la grille et négatives sur sa droite (jusqu’à ±0, 25° relativement au miscut),
figure 4.4 (c). ωxz positive exprime une rotation dans le sens trigonométrique.
4.2.1.2 Les p-MOSFETs
La figure 4.5 montre le champ de déformation mesuré par DFEH, dans le film mince
SGOI, après la fabrication de la grille des p-MOS. Nous observons, dans le film mince SiGe,
une légère tension de εxx sous la grille et une légère compression entre les grilles, figure 4.5 (a).
Les déformations hors plan présentent une tension de l’ordre de 1,4 %, figure 4.5 (b). Nous
discernons une diminution de εzz sous la grille. Les rotations rigides du film SGOI sont
positives sur le côté gauche de la grille et négatives sur sa droite, relativement au miscut,
figure 4.5 (c). Une augmentation (respectivement diminution) de ωxz est observée du côté
gauche (respectivement droit) de la grille, jusqu’à ±0, 4° autour de la position initiale donnée
par le miscut (voir figure 1.4).
4.2.2 Impact de la grille sur les déformations de la structure
Nous observons, dans le cas du p-MOS comme du n-MOS, que l’empilement de grille,
en cherchant à relaxer ses contraintes internes, induit une tension dans le plan dans le film
sous-jacent (figures 4.4 (a) et 4.5 (a)). L’empilement de grille est donc globalement en com-
pression et cherche à se dilater. La faible réaction de Poisson du film mince (εzz diminuée
au niveau du canal) est seulement visible dans la mesure de εzz des p-MOS (figure 4.5 (b)),
qui est moins bruitée. La forte εzz dans le film SGOI, figure 4.5 (b), est due au film SiGe
contraint, obtenu par condensation de Ge.
La table 4.1 reporte les propriétés élastiques usuelles des matériaux utilisés pour réaliser
cet empilement de grille. Nous observons que le TiN est le matériau apportant le plus de
contrainte. Sa contrainte interne, qui résulte de sa contrainte intrinsèque lors du dépôt et de
la contrainte thermique, est très compressive. C’est donc cette contrainte de -2,35 GPa du
TiN, utilisé en stresseur, qui est la principale source de compression de la grille.
L’effet de stresseur du TiN s’exprime une fois les motifs de grille gravés, qui lui permettent
de relaxer partiellement. Dans les échantillons étudiés, son effet est légèrement accentué par
le premier espaceur SiN, déposé au contact du film cristallin entre les grilles (voir figure 4.2).
Sa contrainte intrinsèque en tension, de 1,1 GPa (table 4.1), induit une compression dans
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Figure 4.4 – Cartographies DFEH de (a) εxx, (b) εzz et (c) ωxz de l’échantillon n-MOS
"post-grille", montées avec une image en champ clair pour repérage. Les profils sont extraits
le long du film mince Si et comparés aux déformations initialement présentes (échantillon
"post-implantation" en conditions pleine plaque).
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Figure 4.5 – Cartographies DFEH de (a) εxx, (b) εzz et (c) ωxz de l’échantillon p-MOS
"post-grille", montées avec une image en champ clair pour repérage. Les profils sont extraits
le long du film mince SiGe et comparés aux déformations initialement présentes (échantillon
"post-implantation" en conditions pleine plaque).
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Matériau E (GPa) ν σinterne(GPa)
SiON 79 0,17 -0,3
HfO2 75 0,17 0,596
TiN 290 0,25 -2,35
poly-Si 160 0,22 0,15
SiN, grille 280 0,23 0
SiN, espaceur 280 0,23 1,1
Table 4.1 – Propriétés usuelles des matériaux de grille utilisés. σinterne a été mesurée par la
technique de courbure de wafer (partie 1.2.1.1), à STMicroelectronics, dans le cas du HfO2,
du TiN et des SiN. Sa valeur pour le poly-Si est issue de [Benzo13] et pour le SiON, considéré
comme un oxyde thermique de Si, de [Kobed87].
le film cristallin entre les canaux, et par conséquent accentue la tension dans le canal. La
combinaison de ces deux effets est schématisée en figure 4.6. Les rotations rigides, moins
prononcées dans le SOI (figures 4.4 (c)) que dans le SGOI (figure 4.5 (c)), traduisent un pin-
cement mécanique du canal par l’action du TiN de grille qui cherche à se dilater, figure 4.6.
Figure 4.6 – Schéma de principe de l’action de la grille sur le film mince (SOI et SGOI). Le
TiN en compression met en tension le canal sous-jacent et induit un pincement mécanique,
engendrant une rotation dans le canal. Le SiN du premier espaceur déposé en pleine plaque
renforce la tension dans le canal et la compression de part et d’autre du canal.
Enfin, l’axe de symétrie vertical au centre de la grille se retrouve dans les profils de εxx
et εzz qui sont symétriques ainsi que celui de ωxz qui est antisymétrique (autour de la valeur
du miscut de l’ordre de 0,5°), figures 4.4 et 4.5.
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4.3 Épitaxie des sources et drains
Les sources/drains sont épitaxiés 7 par CVD à pression réduite (RP-CVD pour Reduced
Pressure-CVD) [Gouye09]. Dans les n-MOS, les S/D sont en Si0,991:C0,009 dopé P (∼ 20 nm).
Dans les p-MOS, les S/D sont en Si0,7Ge0,3 dopé B (∼ 13 nm), surmontés de Si pur (∼ 9 nm).
Ces S/D sont recouverts d’une couche de Si pour faciliter la siliciuration tout en offrant une
résistance d’accès plus faible [Eleot08]. Afin de réaliser successivement ces deux épitaxies,
le premier espaceur est gravé du côté n-MOS, pour déposer les S/D Si0,991:C0,009:P alors
que les p-MOS sont protégés (étape H en figure 4.1). Un second espaceur SiN est ensuite
déposé 8 par ALD assisté par plasma en pleine plaque. Les deux espaceurs sont finalement
gravés du côté p-MOS afin que les S/D Si0,7Ge0,3:B recouverts de Si puissent être épitaxiés,
alors que les n-MOS sont protégés par le second espaceur. Nous obtenons alors l’échantillon
"post-S/D" représenté en figure 4.2.
4.3.1 Mesures DFEH
4.3.1.1 Les n-MOSFETs
La figure 4.7 montre le champ de déformation présent dans un échantillon n-MOS "post-
S/D", mesuré par DFEH.
Dans la zone des S/D, εxx est négative dans le Si:C:P, de l’ordre de -0,15 %, et plus
faible (-0,05 %) au voisinage du BOX, aux profondeurs où se trouve le film Si du SOI initial
(figure 4.7 (a)). εzz est négative dans le Si:C:P, de l’ordre de -0,5 %, et proche de zéro au
voisinage du BOX (figure 4.7 (b)).
Dans le canal, les déformations εxx et εzz sont nulles (figures 4.7 (a) et (b)). La tension
initialement présente dans εxx de l’échantillon "post-grille" est perdue lors de la fabrication
des sources et drains.
4.3.1.2 Les p-MOSFETs
La figure 4.8 montre le champ de déformation présent dans un échantillon p-MOS "post-
S/D", mesuré par DFEH.
Dans les S/D SiGe:B surmontés de Si, εxx est positive de l’ordre de 0,9 %, et de
0,7 % au voisinage du BOX, aux profondeurs où se trouve le film SiGe du SGOI initial
(figure 4.8 (a)). εzz est d’environ 1,4 % à ces profondeurs (figure 4.8 (b)). Puis εzz croît de
0,8 % à 2,0 % dans l’épaisseur des S/D SiGe:B (3 nm < z < 17 nm), et croît de nouveau
après un décrochage, de -0,7 % à 0,0 % dans la partie supérieure des S/D en Si (z > 17 nm).
Nous distinguons donc parfaitement la variation de εzz résultant du passage du SiGe:B au
7. réacteur AMAT Centura RP Epi
8. réacteur TELINDY PLUS iRad
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Figure 4.7 – Cartographies DFEH de (a) εxx, (b) εzz et (c) ωxz de l’échantillon n-MOS "post-
S/D", montées avec une image en champ clair pour repérage. Les profils sont extraits dans le
canal le long du film mince Si et à travers l’épaisseur des S/D Si0,991:C0,009:P. Les profils issus
de l’échantillon "post-grille" sont superposés pour visualiser l’évolution des déformations.
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Si, au travers de sa mesure en figure 4.8 (b).
Dans le canal, bien que bruité, nous mesurons en figure 4.8 (a) une mise en compression
de εxx de -0,2 %, avec des pics de compression de l’ordre de -0,8 % au niveau des coins de
la grille. La figure 4.8 (b) montre une légère mise en tension hors plan du canal, jusqu’à une
εzz de 1,7 % dans ce film SiGe. Nous observons en figure 4.8 (c) de forts pics de rotation,
positif et négatif, respectivement au niveau des coins gauche et droit du canal.
4.3.2 Impact la formation des sources/drains sur les déformations
de la structure
Tout d’abord, nous mesurons directement l’influence de l’incorporation en substitution
du C et du Ge dans le Si, qui sont respectivement des atomes plus petit et plus grand que le
Si. Les S/D n-MOS en Si:C sont par conséquent en compression (figure 4.7) tandis que les
S/D p-MOS sont, dans leur partie basse en SiGe, en tension (figure 4.8). Plus précisément :
• Les S/D des n-MOS, en Si:C:P, sont pseudomorphes au film Si, ce qui induit une
compression hors plan résultant de leur plus faible paramètre de maille que le Si (fi-
gure 4.7). Le Si:C relaxe partiellement, exprimant ainsi une déformation légèrement
négative dans le plan.
• Les S/D des p-MOS, en Si0,7Ge0,3:B recouverts de Si, sont eux aussi épitaxiés sur le film
Si0,775Ge0,225. Ainsi, εzz rend compte du paramètre de maille du matériau, accentué par
la réaction de Poisson du matériau pseudomorphe au Si. Le SiGe (respectivement le Si)
a une εzz élevée (respectivement proche de zéro) dans la partie basse (respectivement
haute) des S/D (figure 4.8 (b)). Dans les S/D, le SiGe, plus épais que le Si, relaxe
partiellement dans le plan en imposant sa déformation εxx positive au Si, figure 4.8 (a).
C’est cette tension dans le plan imposée au Si qui, par réaction de Poisson, conduit à
une légère compression selon εzz. Par ailleurs, nous mesurons une déformation hors plan
croissante dans l’épaisseur z du SiGe:B. Nous pensons que celle-ci résulte d’un dopage
B très élevé (dépassant localement 5.1021 at.cm-3) et non homogène dans l’épaisseur. La
mise en substitution du B, atome plus petit que le Si, engendre en effet une contraction
significative de la maille SiGe (voir chapitre 5).
En ce qui concerne l’état de déformation du canal résultant de l’épitaxie des S/D, dans
le cas des p-MOS, la dilatation des S/D pousse de chaque côté du canal. Elle induit donc
une compression dans le plan du canal SiGe, relativement à l’état de déformation précédent
"post-grille" (figure 4.8 (a)). Cet effet est schématisé dans la structure p-MOS de la figure 4.9.
Cependant, nous ne mesurons pas le phénomène équivalent dans le cas des n-MOS. En effet,
nous pourrions nous attendre, à l’instar du p-MOS, à ce que la contraction des S/D dans
le plan tire de chaque côté du canal et induise une tension supplémentaire dans le canal Si,
relativement à l’état de déformation précédent "post-grille". Cet effet est schématisé dans la
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Figure 4.8 – Cartographies DFEH de (a) εxx, (b) εzz et (c) ωxz de l’échantillon p-MOS "post-
S/D", montées avec une image en champ clair pour repérage. Les profils sont extraits dans
le canal le long du film mince SiGe et à travers l’épaisseur des S/D Si0,7Ge0,3:B surmontés
de Si pur. Les profils de l’échantillon "post-grille" sont superposés pour visualiser l’évolution
des déformations.
136
Chapitre 4. Jeu de contraintes lors de la fabrication des MOSFETs de
types p et n
structure n-MOS de la figure 4.9. Cependant nous mesurons par DFEH une perte de la ten-
sion dans le plan initialement présente dans le canal lors de l’épitaxie des S/D, vers un état
relaxé du Si (figure 4.7). Nous ne comprenons pas le mécanisme à la base de cette observation.
Figure 4.9 – Schéma de principe de l’action mécanique des S/D attendue dans le cas des
structures n-MOS et p-MOS. Les S/D Si:C (respectivement SiGe) induisent une tension
(respectivement une compression) dans le canal, relativement à l’état précédent "post-grille".
Ce comportement n’est pas observé par DFEH dans le cas de la structure n-MOS.
Les rotations du film mince sont influencées par les étapes de création des S/D, aussi bien
dans le cas du p-MOS que du n-MOS. Pour les p-MOS, les rotations au niveau du bord de la
grille sont fortement accentuées (figure 4.8 (c)). Cet effet est causé par l’action compressive
des S/D sur le film initialement bombé dans l’échantillon "post-grille". Pour les n-MOS, le
profil antisymétrique de ωxz, imposé par la symétrie de la structure, n’est plus observé (fi-
gure 4.7 (c)). Nous n’arrivons donc pas à interpréter l’évolution des rotations mesurées par
DFEH.
4.4 Recuit de diffusion des dopants
Au cours de cette étape, le second espaceur est gravé du côté n-MOS, ainsi que le SiN
situé en haut de l’empilement de grille (étape I de la figure 4.1). Ensuite, deux recuits
successifs sont réalisés : un recuit 9 spike de 1,5 s à 1005 °C puis un recuit 10 laser de 1 ms
à 1250 °C. Ils permettent la diffusion des dopants des S/D (P pour le Si:C des n-MOS et B
pour le SiGe des p-MOS), dans le film mince sous-jacent initialement présent. La diffusion
est particulièrement importante au niveau des deux extrémités du canal, pour abaisser la
résistivité du matériau dans cette zone critique habituellement de forte résistivité. Le second
recuit permet d’améliorer l’homogénéité de la diffusion des dopants au sein du wafer. Nous
obtenons ainsi l’échantillon "post-recuit activation" représenté en figure 4.2.
9. four AMAT Vantage Radiance Plus RTP
10. four AMAT Vantage Astra DSA
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4.4.1 Mesures DFEH
4.4.1.1 Les n-MOSFETs
La figure 4.10 présente la cartographie des déformations mesurées par DFEH, dans un
échantillon n-MOS "post-recuit diffusion". La cartographie de εxx en figure 4.10 (a) est extrê-
mement bruitée dans sa partie gauche, mais peu à droite. La symétrie de εxx par rapport au
centre de la structure fait que nous avons néanmoins accès à toute l’information recherchée.
Dans les S/D, nous observons que le recuit fait globalement perdre la compression ca-
ractéristique du paramètre de maille du Si:C (profils de εxx et εzz de la figure 4.10). La
déformation hors plan εzz (figure 4.10 (b)) montre même une légère tension, de l’ordre de
0,25 % dans le bas des S/D. Dans les 2 nm du haut des S/D, nous mesurons une forte
compression hors plan de l’ordre de -2 %. εxx reste, quant à elle, inférieure à ±0, 15 % dans
les S/D.
Dans le canal, εxx et εzz sont inchangées, proches de zéro, après le recuit (figures 4.10 (a)
et (b)). La figure 4.10 (c) montre une évolution de l’état de rotation dans le film SiGe, qui
retrouve un profil antisymétrique autour de la position du miscut.
4.4.1.2 Les p-MOSFETs
La figure 4.11 présente la cartographie des déformations mesurées par DFEH, dans un
échantillon p-MOS "post-recuit diffusion".
Dans les S/D, εxx et εzz sont peu influencées par le recuit. Seule εzz évolue notablement.
La pente initialement présente dans l’échantillon "post-S/D" selon l’épaisseur du SiGe:B
(z < 17 nm) est fortement atténuée par le recuit de diffusion (figure 4.11 (b)).
Dans le canal, nous mesurons une εxx constante et égale à -0,4 % (figure 4.11 (a)). Les
pics compressifs positionnés au bord du canal ont disparu lors du recuit. εzz reste inchangée
dans les S/D (figure 4.11 (b)). La figure 4.11 (c) montre une atténuation des pics de rotation
situés de chaque côté du canal, lors du recuit.
4.4.2 Influence du recuit de diffusion sur les déformations de la
structure
Les structures n-MOS et p-MOS montrent des comportements très différents lors du re-
cuit de diffusion.
Dans le cas du n-MOS, l’état de déformation du canal n’est pas modifié significativement
par le recuit de diffusion (ωxz reste proche de la valeur du miscut, et εxx et εzz restent nulles).
Par contre, nous observons une modification du paramètre de maille du Si0,991:C0,009, qui
retrouve presque celui du Si (figure 4.10). La solubilité limite du C dans le Si, au point de
fusion du Si à 1408 °C, est de l’ordre de 0,005 % [Scace59]. Cette solubilité limite diminue
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Figure 4.10 – Cartographies DFEH de (a) εxx, (b) εzz et (c) ωxz de l’échantillon n-MOS
"post-recuit diffusion", montées avec une image en champ clair pour repérage. Les profils
sont extraits dans le canal le long du film mince Si et à travers l’épaisseur des S/D Si:C:P.
Les profils de l’échantillon "post-S/D" sont superposés pour visualiser l’évolution des défor-
mations.
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Figure 4.11 – Cartographies DFEH de (a) εxx, (b) εzz et (c) ωxz de l’échantillon p-MOS
"post-recuit diffusion", montées avec une image en champ clair pour repérage. Les profils
sont extraits dans le canal le long du film mince SiGe et à travers l’épaisseur des S/D
SiGe:B. Les profils de l’échantillon "post-S/D" sont superposés pour visualiser l’évolution
des déformations.
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avec la température. Elle est donc encore inférieure à la température de croissance du Si:C
(de 595 °C). L’épitaxie du Si:C, où le C est en substitution (contraction de la maille observée
dans les S/D de l’échantillon "post S/D"), est donc réalisée hors équilibre thermodynamique.
Le recuit de diffusion fait évoluer le système vers son équilibre thermodynamique. Le C
précipite donc vraisemblablement dans le Si, ce qui permet au matériau de pratiquement
retrouver le paramètre de maille du Si (figure 4.10). L’image en faisceau faible d’un S/D
Si:C, présentée en figure 4.12, révèle des inhomogénéités de contraste probablement dues à
des défauts cristallins ou des précipités. Nous pensons que la forte compression hors plan en
haut des S/D (figure 4.10 (b)) résulte de la migration du C qui précipite en surface, sous
forme de clusters, comme suggéré par [Cherk09].
Figure 4.12 – Image en faisceau faible (g, 3g) avec g = 111, d’un S/D Si:C après le recuit
de diffusion.
Dans le cas du p-MOS, l’état de déformation évolue relativement peu lors du recuit de
diffusion (figure 4.11). Le fluage du SiO2 lors du recuit est possible pendant un temps trop
court pour permettre à la structure d’effectuer des déplacements importants. Néanmoins, les
pics de εxx et ωxz présentent de fortes variations de part et d’autre du canal de l’échantillon
"post-S/D". Ces régions contiennent donc localement une forte réserve d’énergie élastique.
Le fluage permet alors une réduction de cette énergie élastique, visible via l’atténuation de
ces pics de εxx et ωxz (figure 4.11). Par ailleurs, il est vraisemblable que la forte réduction du
gradient de εzz à travers les S/D SiGe:B résulte de l’homogénéisation de la concentration de
B au cours du recuit de diffusion. En effet, nous montrerons dans le chapitre 5 que les très
fortes concentrations de B présentes dans les S/D modifient significativement le paramètre
de maille du cristal.
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4.5 Siliciuration
Cette étape a pour but de former un contact ohmique pour la connexion des terminaux des
MOSFETs par du métal. Elle consiste en un dépôt 11 RF-PVD de Ni0,85Pt0,15 sur les S/D et le
poly-Si de grille ; puis en deux recuits 12 RTA à basse température (étape J en figure 4.1). Le
premier recuit à très basse température (30 s à 230 °C) forme du (Ni0,85Pt0,15)2Si [Houmm09],
sans réagir avec le SiN des espaceurs [Carro08]. Une gravure humide du Ni0,85Pt0,15 non
réagi vient ensuite précéder le second RTA (30 s à 390 °C), qui forme la phase souhaitée de
(Ni0,85Pt0,15)Si, permettant une faible résistance de contact. Nous obtenons ainsi l’échantillon
"post-siliciuration" représenté en figure 4.2.
4.5.1 Mesures DFEH
4.5.1.1 Les n-MOSFETs
La figure 4.13 présente la cartographie des déformations mesurées par DFEH, dans un
échantillon n-MOS "post-siliciuration".
La partie haute des S/D est consommée pour former le (NiPt)Si. Nous observons globale-
ment une diminution de εxx en allant vers le haut du Si:C, de 0,05 à -0,35 % (figure 4.13 (a)).
Il faut cependant noter que cette compression dans le plan n’est pas homogène dans la lar-
geur des S/D Si:C, sous le siliciure, comme le montre particulièrement la cartographie de
εxx du S/D de droite. Sous cette interface avec le siliciure, nous mesurons une forte com-
pression εzz sur 2 nm, de l’ordre de -2 %, alors que εzz est proche de zéro dans le reste des
S/D (figure 4.13 (b)). Par ailleurs, la figure 4.13 (c) montre une forte rotation du cristal au
voisinage de l’interface (NiPt)Si:C/Si:C (de l’ordre de 3° au voisinage du S/D de gauche).
Dans le canal, nous mesurons une légère mise en compression dans le plan résultant de
l’étape de siliciuration, où εxx est de l’ordre de -0,2 % (figure 4.13 (a)). Les déformations
hors plan restent proches de zéro, figure 4.13 (b). La rotation est presque constante et proche
de la valeur du miscut, figure 4.13 (c). Le pic de rotation positif au coin gauche du canal, à
x ∼ 28 nm dans le profil, est un artefact de mesure.
4.5.1.2 Les p-MOSFETs
La figure 4.14 présente la cartographie des déformations mesurées par DFEH, dans un
échantillon p-MOS "post-siliciuration".
La partie haute des S/D en Si, ainsi qu’environ 3 nm de SiGe, sont consommés et forment
du (NiPt)SiGe. Nous mesurons, en figure 4.14 (a), une augmentation de εxx de 0,5 % à 1,3 %
sous le germanosiliciure, lors de l’étape de siliciuration. En figure 4.14 (b), εzz présente
une forte tension sur environ 2 nm sous le germanosiliciure (jusqu’à environ 2,5 %). Par
ailleurs, la figure 4.14 (c) montre une forte rotation du cristal au voisinage de l’interface
11. réacteur AMAT Endura Avenir RF PVD
12. four AMAT Vantage Radiance Plus RTP
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Figure 4.13 – Cartographies DFEH de (a) εxx, (b) εzz et (c) ωxz de l’échantillon n-MOS
"post-siliciuration", montées avec une image en champ clair pour repérage. Les profils sont
extraits dans le canal le long du film mince Si et à travers l’épaisseur des S/D Si:C. Les
profils de l’échantillon "post-recuit diffusion" sont superposés pour visualiser l’évolution des
déformations.
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Figure 4.14 – Cartographies DFEH de (a) εxx, (b) εzz et (c) ωxz de l’échantillon p-MOS
"post-siliciuration", montées avec une image en champ clair pour repérage. Les profils sont
extraits dans le canal le long du film mince SiGe et à travers l’épaisseur des S/D SiGe. Les
profils de l’échantillon "post-recuit diffusion" sont superposés pour visualiser l’évolution des
déformations.
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(NiPt)SiGe/SiGe (de l’ordre de -2° au voisinage du S/D de gauche).
Dans le canal, les déformations et les rotations ne sont pas modifiées par l’étape de
siliciuration. Nous retrouvons, en figure 4.14, les mêmes profils que dans l’échantillon "post-
recuit diffusion".
4.5.2 Influence de la siliciuration sur les déformations de la struc-
ture
Nous discutons dans un premier temps le cas du n-MOS. La littérature établit que la
siliciuration du Si:C permet la formation d’une phase NiSi:C plus stable thermiquement
[Machk07]. Cette stabilité s’explique par la ségrégation d’une partie du C à l’interface
NiSi:C/Si:C et aux joints de grain du NiSi:C, permettant de minimiser les énergies d’in-
terface [Lee08].
Nos mesures de déformation après la siliciuration du Si:C montrent globalement une ré-
duction du paramètre de maille dans le haut des S/D, sous le siliciure. Nous pensons que
les inhomogénéités de déformation εxx, visibles en figure 4.13 (a), sont dues à la présence
de clusters riches en C déjà présents avant l’étape de siliciuration. Au cours de cette étape,
la forte εzz initialement présente au sommet des S/D est "déplacée" juste sous le siliciure
(figure 4.13 (b)). Cette forte réduction du paramètre de maille pourrait résulter d’une sé-
grégation de C au niveau de l’interface (NiPt)Si:C/Si:C. Nous estimons à environ 3 % la
concentration en C du Si:C, sous le (NiPt)Si:C, à partir d’un calcul basé sur sur les défor-
mations mesurées et la description du paramètre de maille du Si:C issue de [Kelir97].
Intéressons-nous maintenant au cas du p-MOS. La littérature décrit que la germanosi-
liciuration du Si1-xGex permet de former la phase NiSi1-xGex. Cette phase n’est pas stable
en présence de Si1-xGex. Si le bilan thermique le permet, l’équilibre thermodynamique forme
un SiGe riche en Ge juste sous le NiSi1-xGex, par l’exo-diffusion d’une partie du Ge contenu
dans le germanosiliciure vers le Si1-xGex [Jarma02]. [Eleot08] montre que l’obtention d’une
zone riche en Ge sous le (NiPt)Si1-xGex se forme à partir de 500 °C.
Nos mesures de déformation après la siliciuration du Si+Si0,70Ge0,30 montrent une aug-
mentation du paramètre de maille sous l’interface (NiPt)SiGe/SiGe lors de l’étape de siliciu-
ration (figures 4.14 (a) et (b)). Nous supposons que le fort paramètre de maille mesuré sous
la surface résulte d’une zone riche en Ge, localisée sous le germanosiliciure. Nous estimons
à environ 55 % la concentration de Ge du SiGe, sous le (NiPt)SiGe. Cette observation va
à l’encontre de la littérature, puisque la température de recuit utilisée pour former le ger-
manosiliciure est faible (390 °C). Une confirmation de cette mesure, par une méthode de
caractérisation locale de la chimie (de type EELS), semble nécessaire afin de pouvoir confir-
mer que la déformation mesurée résulte bien d’une zone riche en Ge.
En conclusion, la siliciuration a peu d’impact sur l’état de déformation du canal. Pourtant,
[Coope10] décrit une forte influence de cette étape, dans des MOSFETs fabriqués sur substrat
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massif et comportant des S/D enterrés. Cependant, nos MOSFETs comportent des S/D
surélevés par rapport au canal (figure 4.2). Cette géométrie fait que la déformation latérale,
engendrée par la siliciuration, reste localisée dans le haut des S/D et ne se propage pas
latéralement dans le canal.
4.6 Conclusion
Nous avons mesuré par DFEH l’influence des principales étapes de fabrication des MOS-
FETs FDSOI, issus du nœud 14 nm, sur les déformations cristallines présentes dans la
structure. Nous avons évalué l’impact des étapes de fabrication de ces transistors de types
n et p : formation de la grille, épitaxie des S/D, recuit de diffusion et siliciuration. Nous
avons souvent pu identifier l’origine des différentes contributions qui participent au champ
de déformation présent dans le canal, une fois le transistor réalisé.
Nous résumons ci-dessous les principaux résultats :
• La fabrication de la grille met en tension le canal (aussi bien pour le SGOI des p-MOS
que le SOI des n-MOS). Cet effet est principalement induit par le métal de grille (TiN),
déposé sous forte compression intrinsèque. La relaxation partielle de cette contrainte
engendre des rotations dans le film mince du canal, résultant d’un pincement mécanique
du canal par la grille.
• L’influence de l’épitaxie des S/D se comprend bien dans le cas des structures p-MOS.
Les S/D Si0,7Ge0,3 ont un paramètre de maille plus grand que celui du film mince en
Si0,775Ge0,225. Nous observons ainsi une mise en compression du canal, contraint à ses
deux extrémités par un S/D. L’influence de l’épitaxie des S/D dans les structures n-
MOS est plus complexe. Pour des raisons équivalentes, nous nous attendions à une mise
en tension supplémentaire du canal, résultant du paramètre de maille plus faible des
S/D en Si0,991:C0,009 que celui du film Si. Nous mesurons au contraire une diminution
de la tension initialement présente dans le canal, que nous n’expliquons pas.
• Le recuit de diffusion n’affecte pas l’état de déformation de la structure p-MOS. Le cas
du n-MOS est encore une fois plus complexe, bien que l’état de déformation présent
dans le canal ne change pas au cours de ce recuit. Nous observons vraisemblablement
une éjection des atomes de C hors des sites de substitution dans les S/D, qui migrent
vers la surface en formant des clusters riches en C.
• La siliciuration n’a pas d’influence sur l’état de déformation du canal p-MOS et une
très faible dans le cas des n-MOS. Les S/D surélevés de ces MOSFETs empêchent
aux déformations dans le plan, engendrées au niveau de l’interface avec le siliciure,
de se propager latéralement dans le canal. Nous mesurons dans le cas des p-MOS
(respectivement des n-MOS) une augmentation (respectivement une diminution) du
paramètre de maille en se rapprochant de l’interface avec le siliciure. Ces déformations
semblent mettre en évidence une zone riche en Ge (respectivement en C), au niveau
de l’interface avec le siliciure.
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Finalement, même si la grille engendre une tension dans le canal, celle-ci est "perdue"
lors de l’épitaxie des S/D. Pour les n-MOS, c’est la siliciuration qui induit une très légère
compression du canal, qui dégrade la mobilité des électrons relativement à un canal Si relaxé.
Pour les p-MOS, ce sont les S/D qui génèrent une compression dans le canal, qui est ensuite
conservée. Ainsi, le canal SiGe a son paramètre de maille dans le plan inférieur à celui du Si,
dans le cas étudié d’un film SiGe initialement pseudomorphe au Si obtenu par condensation
de Ge. Il est donc très fortement contraint, ce qui améliore grandement la mobilité des trous.
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Nous présentons dans ce chapitre un travail exploratoire traitant de la mesure de la
concentration de dopants dans les semiconducteurs par DFEH. Après un aperçu des prin-
cipales techniques traditionnellement utilisées pour mesurer des concentrations de dopants,
nous développons une méthodologie permettant de mesurer la concentration de bore dans le
silicium et discutons de ses limites. Nous terminons par l’application de la méthode à deux
exemples.
5.1 La mesure de dopage dans les semiconducteurs
5.1.1 Intérêt du contrôle du dopage
Doper un cristal semiconducteur consiste à incorporer des impuretés en position de sub-
stitution dans celui-ci. Le dopage peut être de type n (excès d’électrons) lorsque des atomes
donneurs d’électrons sont introduits, ou de type p (excès de trous) si les atomes introduits
sont accepteurs. L’augmentation du niveau de dopage permet d’augmenter la conductivité
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électrique du semiconducteur. La mesure de la concentration de dopants est donc essentielle
dans l’industrie de la microélectronique, pour le contrôle des propriétés électriques des semi-
conducteurs employés, afin de permettre l’amélioration des dispositifs fabriqués.
Différents procédés sont utilisés pour doper un semiconducteur. Les atomes dopants
peuvent être incorporés directement lors de la croissance du matériau par CVD. Ils peuvent
aussi être apportés par diffusion thermique à partir d’une source d’atomes dopants, telle
qu’une couche déposée sur le matériau. Pour finir, la méthode la plus courante consiste à
implanter le semiconducteur avec des ions de l’espèce désirée, puis à réaliser un recuit dont
le but est de réparer la matrice cristalline tout en y intégrant les dopants en position de
substitution (recuit d’activation).
5.1.2 Les techniques de mesure de dopage
Il existe de nombreuses techniques permettant une mesure des niveaux de dopage. Ces
techniques sont basées sur différents principes : mesure de conductivité, mesure de concen-
tration atomique, ou encore mesure de déformation du réseau engendrée par la présence de
l’impureté.
5.1.2.1 Techniques basées sur la conductivité
Les mesures de conductivité donnent accès au dopage actif. La mesure est sensible aux
impuretés en position de substitution, dont l’énergie d’ionisation est de l’ordre de l’énergie
thermique (25 meV à 300 K) afin que la charge apportée par le dopant soit partagée avec le
semiconducteur. Les plus répandues sont :
i. Mesure 4 pointes : C’est une mesure de type pleine plaque, permettant d’accéder au
dopage actif d’une couche semiconductrice. La technique mesure la tension entre deux
pointes (internes) résultant de l’application d’un courant entre les deux autres pointes
(externes), afin d’obtenir la résistivité du matériau tout en s’affranchissant des résis-
tances de contact. Le dopage peut ensuite être déduit de la résistivité (mesurée à une
précision relative de 1 %) à partir d’une abaque [Deen06].
ii. SRP (pour Spreading Resistance Profiling) : Cette technique permet d’accéder à un
profil 1D de concentration de dopants, avec une résolution spatiale de 10 nm et une
sensibilité de 1014 at.cm-3 sur une plage de 1014 à 1020 at.cm-3 [De Wo98]. Pour cette
mesure, l’échantillon est poli avec un très faible angle, afin d’allonger le profil à mesurer
en utilisant sa projection pour obtenir une bonne résolution spatiale. La résistivité du
matériau est obtenue entre 2 pointes déplacées le long du profil, permettant ainsi de
calculer le profil de dopage [Hebra03].
iii. SSRM (pour Scanning Spreading Resistance Microscopy) : Cette technique donne ac-
cès à une cartographie 2D de concentration de dopants, avec une résolution spatiale
inférieure à 5 nm et une sensibilité de 1014 at.cm-3 sur une plage de 1014 à 1020 at.cm-3
[Alvar03]. La méthode consiste à découper une section transverse de l’échantillon, à la
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contacter avec un métal sur sa face arrière, puis à balayer sa face avant avec une pointe
AFM conductrice (asservie avec une force constante). La concentration de dopants
peut être calculée à partir de la mesure de résistivité obtenue en chaque point.
iv. SCM (pour Scanning Capacitance Microscopy) : Cette technique permet d’obtenir une
cartographie 2D de concentration de dopants, avec une résolution spatiale de 10 nm et
une sensibilité de 1015 at.cm-3 sur une plage de 1015 à 1020 at.cm-3 [Kalin07]. La surface
à analyser est préparée avec la croissance d’un oxyde et l’échantillon est contacté en
face arrière. Une pointe AFM conductrice (asservie à force constante), balaye la surface
oxydée et sonde la capacité formée par l’oxyde sur l’échantillon en chaque point, avec
l’application d’une tension à haute fréquence. La capacité mesurée dépend du dopage
du semiconducteur, qui peut ainsi être obtenu.
v. ECVP (pour Electrochemical Capacitance-Voltage Profiling) : Cette technique donne
accès à un profil 1D de concentration de dopants, avec une résolution spatiale de
1 nm et une sensibilité de 1013 at.cm-3 sur une plage de 1013 à 1020 at.cm-3 [ECVP15].
C’est une technique électrolytique : une électrode est la surface de l’échantillon et
la seconde est l’électrode de mesure. L’électrolyte joue deux rôles par alternance :
dissoudre la surface de l’échantillon pas à pas avec le passage d’un courant, et mesurer
à chaque pas la courbe capacité-tension de la jonction Schottky créée par l’interface
entre le semiconducteur dopé et l’électrolyte. La concentration de dopants est calculée
en chaque point à partir des mesures capacité-tension.
5.1.2.2 Techniques basées sur la détection des atomes
Les mesures basées sur la détection des atomes permettent d’obtenir la concentration
d’atomes dopants incorporés dans la matrice, qu’ils soient en position de substitution ou
non. Les méthodes les plus courantes sont :
i. XPS (pour X-ray Photoelectron Spectroscopy) : Cette technique mesure la concen-
tration de dopants dans une épaisseur inférieure à 10 nm sous la surface, avec une
précision de l’ordre de 0,1 at.% [Evan15]. La méthode se base sur l’analyse du spectre
d’énergie des électrons émis par effet photoélectrique en irradiant l’échantillon avec un
faisceau de rayons X.
ii. SIMS (pour Secondary Ion Mass Spectrometry) : Cette technique permet d’obtenir
un profil 1D de concentration de dopants avec une résolution spatiale de 1 nm et une
limite de détection de l’ordre de 1012 à 1016 at.cm-3, dépendante du matériau étudié
[Brund92]. La méthode consiste à éroder la surface d’un échantillon avec un faisceau
ionique et à quantifier les éléments ionisés émis par l’intermédiaire d’un spectromètre
de masse.
iii. ERDA (pour Elastic Recoil Detection Analysis) : Cette technique permet de mesurer
un profil 1D de concentration de dopants, avec une résolution spatiale de 5 nm et
une limite de détection de 1018 at.cm-3 [Brund92]. La méthode consiste à bombarder
le matériau avec un faisceau d’ions très énergétique (> 2 MeV), sous un faible angle
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d’incidence par rapport à la surface, et à quantifier les atomes éjectés par collision
élastique à l’angle de collection voulu.
iv. EELS (pour Electron Energy Loss Spectroscopy) : Cette technique permet de carto-
graphier en 2D des dopants avec une résolution spatiale inférieure au nanomètre et
une sensibilité atteignant 1.1019 at.cm-3 dans le cas favorable d’un dopage arsenic du
Si [Serva10]. Cette sensibilité est plutôt de l’ordre de quelques at.% dans le cas d’un
dopage bore du Si. C’est une technique de TEM basée sur l’analyse du spectre de
pertes d’énergie des électrons ayant traversé l’échantillon.
v. APT (pour Atom Probe Tomography) : Cette technique permet la cartographie 3D de
la concentration de dopants à l’échelle atomique et avec une précision de 1018 at.cm-3
[Cerez07]. La méthode consiste à évaporer un à un les atomes d’un échantillon, spé-
cialement préparé sous forme de pointe, par l’action d’un fort champ électrique pulsé
(évaporation par effet de champ). Un spectromètre de masse à temps de vol donne ac-
cès à la nature de chaque atome. Une reconstruction de l’échantillon est ensuite réalisée
à partir des données collectées.
L’holographie électronique hors axe optique en champ clair permet quand à elle de car-
tographier une distribution 2D de dopants actifs, avec une sensibilité de 1017 at.cm-3 et une
résolution spatiale inférieure à 5 nm [Han07]. Le principe de l’holographie hors axe optique
est présenté en partie 1.2.3.1. Dans le cas de la cartographie de dopants, le déphasage induit
par le potentiel électrostatique est mesuré (voir équation 1.26). Leur quantification peut en-
suite être réalisée par l’intermédiaire d’une simulation par éléments finis, décrivant l’action
des dopants sur le potentiel électrostatique de l’échantillon [Somod13].
5.1.2.3 Techniques basées sur la déformation cristalline
L’incorporation d’une impureté en position substitutionnelle dans un réseau cristallin
peut en modifier son paramètre de maille moyen. Par exemple, un atome de bore, dont
le rayon de covalence est bien plus petit que celui du silicium, aura tendance à déformer
localement le cristal en compression, tandis qu’un atome d’arsenic, bien plus grand que le
silicium, apportera une déformation locale en tension (figure 5.1). Globalement, ces effets se
moyennent et le paramètre cristallin moyen du silicium dopé dépend alors de la concentra-
tion et du type de dopant. Si les atomes dopants sont uniformément répartis, le cristal dopé
est une solution solide. En première approximation, le paramètre de maille suit donc une
loi de type Végard [Vegar21] : la variation du paramètre de maille est proportionnelle à la
concentration d’impuretés en site substitutionnel. Une mesure de concentration de dopants
peut ainsi être obtenue via la mesure du paramètre cristallin, sous réserve que le coefficient
de proportionnalité (β) liant la concentration à la déformation soit connu. Une estimation
de β peut en être faite à partir des rayons de covalence des différentes espèces [Van V70],
cependant une calibration expérimentale est préférable. Le plus souvent, cette calibration est
obtenue via la confrontation entre des analyses électriques de dopants actifs et des mesures
de paramètres de maille réalisées par diffraction de rayons X.
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Figure 5.1 – Schéma représentant l’action d’un dopant sur la déformation de la matrice
cristalline pour un placement en position substitutionnelle (partie haute) ou interstitielle
(partie basse).
Dans ce chapitre, nous utiliserons la DFEH, aussi bien pour mesurer les déformations
induites par un dopage que pour vérifier localement l’homogénéité spatiale de ce dopage, ce
qui ne peut être fait par des techniques de XRD.
Enfin, il faut noter qu’une telle approche n’est pertinente que dans la mesure où tous les
atomes dopants sont bien actifs, c’est-à-dire en substitution. Par exemple, si des atomes de
bore sont, seuls ou associés en complexes (BICs pour Boron Interstitial Clusters), en positions
interstitielles, ils portent une contribution opposée à la déformation du réseau cristallin (en
tension) [Bisog06]. La simple relation de proportionnalité entre concentration de bore en site
substitutionnel et déformation n’est donc plus valide. De même, la pureté du silicium, avant
et après le dopage, conditionne la validité de cette approche. En effet, les impuretés souvent
présentes dans le silicium (oxygène et métaux), de par leur position interstitielle, tendent
aussi à augmenter le paramètre de maille.
5.2 Calibration de la mesure de dopage Si:B par DFEH
5.2.1 Méthodologie
La croissance d’une couche de Si:B en solution solide, sur un substrat Si, s’effectue comme
celle d’un matériau épitaxié pseudomorphe. Il est possible de calculer le paramètre de maille
du matériau relaxé, en tenant compte de sa réaction de Poisson, avec comme seule mesure
la déformation hors plan, que nous obtenons par DFEH. Nous nous basons pour cela sur le
développement présenté en annexe A.5. En injectant l’équation A.19 dans l’équation A.16,
nous obtenons le lien direct entre la mesure des déformations hors plan relativement au Si
pur (εSi:B⊥ ) et le paramètre de maille du matériau épitaxié, dans le cas d’un système cubique
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épitaxié selon {100} et en conditions de type pleine plaque :
aSi:B = aSi








où aSi et aSi:B représentent les paramètres de maille du cristal relaxé, respectivement pour
le substrat et la couche dopée, et CSi:B1X les composantes du tenseur des constantes élastiques
de la couche dopée. Nous considérons que le tenseur des constantes élastiques du Si:B est
égal à celui du Si pur, puisque la concentration en atomes dopants reste très faible. Nous
pouvons maintenant calculer le quantum de déformation engendré par l’apport d’un atome
de B par unité de volume, en substitution dans la matrice de Si, noté βSi:B. Il est défini de




avec NB la concentration volumique d’atomes de B en at.cm-3. Pour finir, nous déduisons












Cette relation de proportionnalité entre la déformation hors plan du Si:B (relativement au
Si relaxé) et la concentration de B actif peut être utilisée, lorsque βSi:B est connu, afin de
convertir directement une mesure de déformation en mesure de concentration de dopants
actifs.
Le principe de la calibration de la mesure de dopage Si:B consiste alors à mesurer βSi:B.
Nous utilisons dans ce but un échantillon étalon, comportant plusieurs couches de Si:B de
différents niveaux de dopage connus. βSi:Bexp est déduit de la mesure des déformations par
DFEH, à partir de l’équation 5.3.
5.2.2 Description de l’échantillon
L’échantillon étalon étudié dans cette partie est un multi-couches de Si:B, épitaxié en
pleine plaque sur un wafer Czochralski de Si (100) de type p de 200 mm de diamètre, par
J.-M. Hartmann au CEA LETI. Les couches de Si:B sont réalisées par RP-CVD dans un
réacteur AMAT Epi Centura 5200 à partir des précurseurs SiH4 et B2H6, avec les conditions
de croissance décrites dans [Gonza08] (à 650 °C, 20 Torr).
L’échantillon est constitué d’un empilement de 5 couches de 50 nm de Si:B de dopages
nominaux respectifs 3.1018, 7.1018, 2.1019, 4,5.1019 et 8,5.1019 at.cm-3, puis d’une couche
d’encapsulation de 20 nm de Si non dopé (figure 5.2). Ces valeurs de dopage nominal résultent
de mesures de conductivité 4 pointes. Elles ont été réalisées sur des échantillons mono-couche
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ayant servi à la calibration des conditions de croissance, et sont présentées dans [Gonza08].
Nous considérons la concentration volumique d’atomes de Si comme NSi = 5.1022 at.cm-3
afin de convertir la concentration volumique d’atomes de B en pourcentage atomique.
Figure 5.2 – Profil de dopage nominal en fonction de la profondeur de l’échantillon.
5.2.3 Mesures par SIMS et ECVP
Les mesures SIMS ont été effectuées au centre de microcaractérisation Raimond Castaing
par T. Hungria avec un CAMECA IMS 6f. La mesure ECVP a été réalisée par la société
Probion Analysis (par B. Sermage).
Les résultats sont présentés en figure 5.3. La couche la plus dopée, située en surface de
l’échantillon, n’est pas représentée pour les mesures SIMS et ECVP car, pour des raisons
qui nous échappent, ces résultats ne sont pas probants. Les 4 couches de Si:B suivantes
sont parfaitement distinguables. Nous observons un assez bon accord, dans les différentes
couches, entre les concentrations atomiques de bore obtenues par SIMS (0,090, 0,040, 0,018
et 0,011 %) et ECVP (0,080, 0,047, 0,025 et 0,015 %). De plus, le niveau de dopage mesuré
dans chaque couche est proche du dopage nominal.
Nous pouvons conclure de ces mesures que le B incorporé par épitaxie est bien actif,
c’est-à-dire en substitution dans la matrice de Si, et dans des concentrations proches de
celles attendues (valeurs nominales).
5.2.4 Mesure de la déformation par DFEH
Les déformations sont mesurées par DFEH avec l’I2TEM en mode de Lorentz corrigé (voir
partie 1.2.3.2), à partir des faisceaux diffractés 004 et 220. Le traitement des hologrammes
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Figure 5.3 – Profils de bore à travers l’épaisseur de l’échantillon mesurés par SIMS et
ECVP, représentés avec le dopage nominal calibré par conductivité 4 pointes.
est réalisé en utilisant HoloDark, avec une résolution spatiale de 5 nm (voir partie 1.2.3.1).
L’échantillon est préparé par FIB selon l’axe de zone [110], avec un amincissement par la
face avant, à partir du protocole décrit en partie 1.3.2. Son épaisseur cristalline est estimée
à 90 nm.
La mesure de la déformation dans le plan par DFEH, en figure 5.4 (a), montre une ab-
sence de déformation. Le paramètre de maille du Si:B reste celui du Si pur dans le plan
(épitaxie pseudomorphe). La totalité de l’information de déformation est alors portée par la
déformation hors plan, en tenant compte de la réaction de Poisson. L’image de phase issue
du faisceau diffracté 220 (ϕ220, non présentée) est homogène dans tout l’échantillon. Cela
justifie l’absence d’artefacts liés à une contribution du MIP dans la mesure des déformations
hors plan, voir en partie 1.2.3.1.
La mesure des déformations hors plan, en figure 5.4 (b), permet de visualiser les diffé-
rentes couches de Si:B de différents niveaux de dopage via les déformations qu’elles génèrent.
En montrant des déformations homogènes dans chaque couche, la DFEH permet de vérifier
que le Si:B est bien une solution solide. Les cinq couches sont en compression. Elles pré-
sentent des déformations hors plan respectives, de la plus dopée à la moins dopée, de l’ordre
de -0,075, -0,035, -0,025, -0,015 et -0,005 %.
En première approche, si nous ne tenons pas compte des effets de relaxation de lame mince
de l’échantillon, nous obtenons, par une régression linéaire du tracé de εSi:B⊥ en fonction de
NB et à partir de l’équation 5.3, un coefficient βSi:BDFEH égal à −4, 8.10−24 cm3. Cependant,
nous devons prendre en compte ces effets de relaxation de lame mince car l’épaisseur de la
structure Si:B est grande devant l’épaisseur de la lamelle (voir partie 1.4.3). Nous réalisons
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Figure 5.4 – Cartographies des déformations (a) dans le plan et (b) hors plan, obtenues par
DFEH, et tracés des profils verticaux correspondants, intégrés sur une largeur de 150 nm.
pour cela une simulation par éléments finis, en 2D et selon la section de la lamelle TEM, car
l’échantillon est invariant selon x (voir partie 1.4.2.2). Nous prenons ainsi en considération
la pondération de la mesure DFEH le long de l’épaisseur de l’échantillon (voir partie 1.4.3).
Le modèle a comme entrée la concentration de B. L’échantillon est décrit par 5 couches de
50 nm de Si:B, représentant une échelle parfaite de concentration de B. Le dopage de chaque
couche est égal à la valeur moyenne des mesures SIMS et ECVP, décrites en partie 5.2.3. Le
dopage de la couche supérieure, le plus élevé, est égal à celui de la mesure 4 pointes (par-
tie 5.2.2). Cette concentration de B est convertie en déformation initiale du cristal, à partir
de l’équation 5.2. Les déformations hors plan à l’équilibre mécanique sont alors calculées et
comparées aux déformations hors plan mesurées par DFEH. L’objectif est d’obtenir une dé-
formation εzz calculée par FEM la plus proche possible de la mesure DFEH, avec comme seul
paramètre d’ajustement le coefficient d’expansion de la maille βSi:Bexp . Ces déformations hors
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plan, obtenues par FEM dans la section de la lame mince, sont présentées en figure 5.5 (a),
avec un facteur multiplicatif sur les déplacements de 250. La figure 5.5 (b) montre le tracé
de εzz simulé présentant le meilleur ajustement relativement au profil expérimental, pour
βSi:Bexp = −6, 5.10−24 cm3.
Figure 5.5 – (a) Cartographie des déformations hors plan simulées dans la section de la
lame mince. Les déplacements sont amplifiés d’un facteur 250. (b) Profil de déformation hors
plan obtenu par FEM (βSi:Bexp = −6, 5.10−24 cm3), comparé au profil expérimental mesuré par
DFEH.
Nous obtenons un assez bon accord entre les déformation hors plan obtenues par DFEH
et celles simulées par FEM (figure 5.5 (b)). Cependant, sur le profil expérimental, seule la
première couche de Si:B de dopage élevé se détache nettement, comparativement au profil
simulé. Cela s’explique par le fait que la distribution de B en entrée de FEM est un multi-
couches avec 5 paliers de dopage formant un escalier parfait, alors que ces marches sont moins
nettes dans la distribution réelle de l’échantillon. Nous visualisons cela en figure 5.3, en com-
parant le tracé nominal issu des mesures 4 pointes provenant de 5 échantillons mono-couche
et les mesures SIMS et ECVP issues du même échantillon multi-couches. D’autre part, à
cause des effets de relaxation de lame mince, nous observons que la déformation hors plan
au sein de chaque couche n’est pas constante dans le profil issu de la FEM (figure 5.5 (b)).
Pour conclure, c’est la première fois que le coefficient d’expansion de la maille Si:B par
l’apport d’un atome de B est calibré par DFEH. Cela prouve la possibilité d’accéder à la
mesure du dopage par DFEH. Nous avons vu l’importance de la FEM, pour cet échantillon,
qui permet d’obtenir des résultats quantitativement précis en tenant compte des effets de
relaxation de lame mince (cette correction augmente βSi:Bexp de -4,8.10-24 à -6,5.10-24 cm3).
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5.2.5 Exploitation et discussion
5.2.5.1 Comparaison du coefficient d’expansion à la bibliographie
Des valeurs du coefficient d’expansion reliant le paramètre de maille à la concentration
de B dans le Si existent dans la littérature. Nous retenons celles proposées par [Celot74],
[Barib91], [Hollo93] et [Kucyt05] que nous trouvons les plus fiables. Nous ajoutons à celles-ci
les données de [Gonza08] extraites de leur figure 7, à partir des couches de Si:B équiva-
lentes aux nôtres mais obtenues à une température de croissance de 950 °C. Les données
de [Celot74], [Hollo93], [Kucyt05] et [Gonza08] sont issues de mesures XRD et 4 pointes sur
des couches Si:B, tandis que celles de [Barib91] se basent sur des mesures XRD et SIMS
de couches Si:B. Les concentrations de B étudiées dans ces publications sont inférieures à
la solubilité limite du B dans le Si aux températures de croissance ou de recuit utilisées.
C’est pour cela que nous nous limitons au dopage de 1,84.1020 at.cm-3 dans l’exploitation
des données de [Celot74]. Nous restons ainsi sous la solubilité limite du B à la température
de recuit qu’ils ont utilisée, de 1,94.1020 at.cm-3 à 1100 °C [Armig77]. Tous ces résultats sont





Figure 5.6 – Tracé de la relation entre le dopage et le paramètre de maille du Si:B relaxé,
comparant nos résultats à ceux obtenus par [Celot74], [Barib91] [Hollo93], [Kucyt05] et
[Gonza08].
Quantitativement, les coefficients d’expansion de la maille sont calculés, -4,6.10-24 cm3
par [Celot74], -6,2.10-24 cm3 par [Barib91], -5,19.10-24 cm3 par [Hollo93] et -5,9.10-24 cm3
par [Kucyt05]. Nous calculons un βSi:B de -5,8.10-24 cm3 à partir des données issues de
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[Gonza08]. Ces valeurs sont à comparer au coefficient d’expansion que nous obtenons :
βSi:Bexp = −6, 5.10−24 cm3. Nous observons donc en figure 5.6 une pente globalement plus
faible que dans la bibliographie, signifiant que nous mesurons une déformation engendrée
par le B plus importante dans notre cas.
L’obtention d’un coefficient d’expansion plus élevé (en norme) que dans la littérature
pourrait s’expliquer par une plus grande pureté du Si:B fabriqué par RP-CVD que nous étu-
dions, comparativement aux échantillons étudiés dans la littérature. En effet, des impuretés
(métaux, oxygène) ou du B en positions interstitielles pourraient compenser la contraction du
paramètre de maille induite par le B en substitution. C’est l’explication que nous suggérons
afin d’expliquer le plus faible coefficient βSi:B obtenu par [Celot74] (-4,6.10-24 cm3), dont le
Si:B fabriqué en 1974 était vraisemblablement de moins grande pureté. Nous obtenons un co-
efficient d’expansion légèrement au-dessus des valeurs de la littérature (-6,5.10-24 cm3), mais
qui reste proche de celui déduit des échantillons de [Gonza08], réalisés dans les mêmes condi-
tions (-5,8.10-24 cm3), ou de ceux de [Barib91] (-6,2.10-24 cm3) et de [Kucyt05] (-5,9.10-24 cm3).
Il semble finalement que βSi:B soit proche de -6.10-24 cm3 en recoupant les différentes sources.
La différence avec notre mesure reste dans la gamme d’incertitude sur la détermination de
βSi:Bexp par la DFEH, que nous estimons à 10 % (issue de la précision de la mesure DFEH et
de la FEM).
5.2.5.2 Utilisation des rayons de covalence
Une autre approche permettant d’estimer le coefficient d’expansion du Si:B par l’apport
de B est l’utilisation des rayons de covalence [Slate64]. Un atome de B en substitution induit
une déformation du Si due à la différence de leur rayon de covalence. Sous les hypothèses






avec RB et RSi les rayons de covalence du B et du Si, présentés dans [Van V70]. Le coefficient
d’expansion du Si:B ainsi calculé est βcov = −5, 46.10−24 cm3. Cette valeur est proche des
données bibliographiques, quoique légèrement inférieure. Cette approche du coefficient d’ex-
pansion de la maille reste une approximation, limitée par le calcul théorique de la longueur
d’une liaison idéalement covalente formée entre deux atomes.
5.2.5.3 Sensibilité de l’holographie, champ clair et DFEH, pour la mesure de
dopage Si:B
Dans le cas de la DFEH, la sensibilité à la mesure de dopage dépend des systèmes ma-
trice/dopant : elle est proportionnelle au coefficient d’expansion de la maille par l’apport
de dopants et donc à la différence de leur rayon de covalence. La sensibilité de la DFEH à
la déformation est typiquement de l’ordre de 2.10-4 (table 1.2). Nous déduisons de l’équa-
tion 5.2 que la réponse de la déformation au dopage est linéaire et permet une sensibilité de
3.1019 at.cm-3 (soit 0,06 at.%) à la mesure du dopage bore du silicium par DFEH.
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En holographie électronique hors axe optique en champ clair, la sensibilité à la mesure
du potentiel électrostatique est de l’ordre de 0,1 V [Rau99]. Avec les techniques actuelles,
cette sensibilité peut atteindre 0,05 V. Celle-ci correspond à une sensibilité à la phase de
2pi
100 avec un échantillon de 200 nm d’épaisseur et une tension d’accélération des électrons de
300 keV, voir équation 1.27. Les atomes dopants modifient le potentiel électrostatique par
l’intermédiaire de deux contributions, leur MIP et leur charge :
i. Il faut un dopage de B de 0,8 at.% pour diminuer le MIP du Si de 0,05 V [Rez94]. La
réponse du potentiel électrostatique résultant du MIP est linéaire. Celui-ci contribue
alors à une sensibilité de l’ordre de 4.1020 at.cm-3 au dopage B du Si par holographie
électronique en champ clair.
ii. Le potentiel électrostatique Vp
n
engendré respectivement par les charges associées aux




















où kBT vaut 26 meV à 300 K, e est la charge élémentaire, Na
d
sont respectivement les
densités de dopants accepteurs et donneurs, Nv
c
sont respectivement les densités effec-
tives d’états de valence et de conduction, Ev
c
sont respectivement la plus haute énergie
de la bande de valence et la plus basse énergie de la bande de conduction et µ est le
potentiel chimique.
La différence de potentiel résultant de la redistribution des charges des dopants à












Ainsi, dans le cas d’une jonction isotype, la réponse du potentiel électrostatique aux
charges des dopants est logarithmique. Celles-ci contribuent à une sensibilité de l’ordre
d’une décade (0, 026.ln(10) = 0, 06 V) à la concentration de dopants par holographie
électronique en champ clair.
Dans le cas d’une jonction anisotype p-n, la différence de potentiel est :





+ Ec − Ev
e
(5.7)
où Ec − Ev = Eg est le gap. En injectant dans l’équation 5.7 la relation
n 2i = NcNve
−
Eg
kBT [Ashcr02], avec ni la densité intrinsèque de porteurs qui vaut
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1.1010 cm-3 dans le Si à 300 K [Green90], nous obtenons :






Ainsi, dans le cas d’une jonction anisotype, l’holographie électronique en champ clair
a également une sensibilité de l’ordre d’une décade à la concentration de dopants.
Cette technique permet de visualiser nettement des jonctions p-n même très peu do-
pées, puisqu’une jonction symétrique dopée à seulement 1.1017 at.cm-3 engendre une
Vpn = 0, 06.(17 + 17− 20) = 0, 84 V.
Finalement, la sensibilité à une mesure linéaire du dopage, dans le cas du Si:B qui est
favorable à la DFEH (βSi:B est grand), est plus élevée par DFEH que par holographie en
champ clair (due au MIP), d’un facteur de l’ordre de 13 (3.1019 at.cm-3 contre 4.1020 at.cm-3).
Néanmoins, l’holographie électronique en champ clair permet une grande dynamique de
mesure grâce à une sensibilité logarithmique à la concentration de dopants (due aux charges),
qui permet de détecter des variations de dopants de l’ordre d’une décade, dans des gammes
bien inférieures à la limite de détection par DFEH. Cependant, d’autres effets sont à prendre
en considération pour la quantification des dopants par holographie électronique en champ
clair, tels que la couche électriquement inactive au voisinage des surfaces de la lame mince
engendrée par la préparation FIB, le champ électrique présent hors de l’échantillon et les
charges de surface générées lors de l’observation TEM [Yazdi15].
5.3 Applications
La méthode de mesure de dopage par DFEH sur du Si:B étant calibrée, nous l’utili-
sons dans la suite pour étudier un procédé de fabrication avancé de jonctions p+-n. Nous
explorerons ensuite une autre application en l’utilisant dans le Ge.
5.3.1 Si:B activé par recuit laser
L’échantillon étudié nous a été fourni par F. Cristiano (LAAS-CNRS Toulouse). Il est
fabriqué à partir d’un wafer Czochralski de Si (100) de type p, implanté par du bore à une
dose de 1.1015 at.cm-2 à 30 keV. Un recuit laser constitué de cinq pulses de densité d’énergie
de 2,9 J.cm-2 fond la surface de la plaque sur une épaisseur d’environ 200 nm, tandis que
la matrice de Si recristallise par épitaxie en phase liquide lors de son refroidissement. Notre
échantillon est sans défauts car l’épaisseur fondue par le recuit laser est supérieure à l’épais-
seur amorphisée par l’implantation [Qiu14]. Le profil de B, mesuré par SIMS, est présenté
en figure 5.7. Il est composé de trois zones : une décroissance de la concentration de bore
en surface (A), un quasi-plateau s’étendant sur une profondeur de 155 nm (B) et un pic de
bore (C). Les phénomènes mis en jeu lors de ce recuit sont complexes (exodiffusion vers la
surface [Hacke14], ségrégation à l’interface cristal/liquide [Fisic13]) et conduisent à ce profil
atypique où le gradient de concentration change plusieurs fois de signe. Il nous a semblé
intéressant de sonder cet échantillon par DFEH afin de préciser le degré d’activation du B
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le long du profil de concentration.
Figure 5.7 – Mesure SIMS du profil de concentration de bore, avec le repérage des trois
zones constituant le profil : une décroissance en surface (A), un quasi-plateau (B) et un pic
(C).
L’échantillon est préparé par FIB selon l’axe de zone [110], avec un amincissement par la
face avant, à partir du protocole décrit en partie 1.3.2. Son épaisseur cristalline est estimée à
110 nm. Les déformations sont mesurées par DFEH à l’I2TEM, en mode de Lorentz corrigé
(voir partie 1.2.3.2). Le traitement des hologrammes est réalisé en utilisant HoloDark, avec
une résolution spatiale de 4 nm (voir partie 1.2.3.1). Comme nous mesurons de très faibles
déformations, nous choisissons de retirer la contribution à la phase des effets électrostatiques
lors du traitement afin d’être uniquement sensible aux effets de la phase géométrique, comme
expliqué en partie 1.2.3.1, par la soustraction de ϕ004 à ϕ004.
Nous avons vérifié par DFEH l’absence de déformation dans le plan (épitaxie pseudo-
morphe). La figure 5.8 montre la cartographie des déformations hors plan obtenue par DFEH,
et le profil de déformation qui en est extrait. Globalement, la couche implantée est bien en
compression, comme attendu pour une couche dopée au bore. Cependant, une forte compres-
sion est observée dans la zone (A), alors que le SIMS (figure 5.7) montre une décroissance de
la concentration de B vers la surface. La zone (B) décrit une forme de cuvette compressive
et non un plateau comme observé par SIMS. La déformation de la zone (C) est nulle alors
qu’un pic de B est observé par SIMS.
Afin d’interpréter ce profil de déformation DFEH, nous procédons à deux simulations
par éléments finis qui tiennent compte des effets de relaxation de lame mince. La première
(similaire à celle effectuée en partie 5.2.4) calcule les déformations hors plan à l’équilibre
mécanique, représentées en figure 5.9 (a), à partir de la concentration de B mesurée par
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Figure 5.8 – Cartographie des déformations hors plan obtenue par DFEH et tracé du profil
vertical correspondant, intégré sur 200 nm.
SIMS et en considérant βSiBexp = −6, 5.10−24 cm-3. Le profil des déformations hors plan est
extrait et comparé au profil mesuré par DFEH en figure 5.9 (b). Nous observons de grandes
différences entre les déformations résultant du profil de dopage mesuré par SIMS et la me-
sure DFEH. Afin de mieux comprendre ces différences, nous réalisons une seconde FEM. Elle
prend comme entrée une distribution de B que nous cherchons à ajuster. L’ajustement est
réussi lorsque le profil de déformation hors plan issu de la FEM approche au mieux le profil
de déformation mesuré par DFEH. Ces déformations sont représentées en figure 5.10 (a).
Le profil de concentration de B ajusté est tracé en figure 5.10 (b), avec pour comparaison
le profil de B mesuré par SIMS. Cette seconde simulation permet de calculer le dopage B
directement à partir des mesures DFEH, en supposant que les dopants sont en substitution
dans une solution solide.
Nous discutons maintenant de ces résultats, zone par zone, à partir des figures 5.9 (b)
et 5.10 (b) :
(A) La région (A), en surface, montre une très forte compression de la matrice, pointant
à εzz = −0, 12 %, ce qui correspondrait à un pic de concentration de B de 0,27 % à
13 nm de profondeur. Cependant le SIMS mesure une diminution de la concentration
de B en allant vers la surface, ce qui semble en contradiction. Nous ne comprenons
donc pas à quoi est due cette forte diminution de paramètre de maille sous la surface
alors que la concentration totale de B est plus faible, à moins d’admettre une forte
concentration de défauts ou complexes lacunaires dans cette région.
(B) Dans la zone (B), nous mesurons une déformation de l’échantillon correspondant à un
dopage de B actif en forme de cuvette. Cependant, la mesure SIMS montre un quasi-
plateau de concentration de B. Aux extrémités du plateau, nous trouvons une concen-
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Figure 5.9 – (a) Cartographie des déformations hors plan simulées dans la section de la lame
mince à partir du profil de dopage B mesuré par SIMS. Un coefficient de 250 est appliqué
sur les déplacements. (b) Profil de déformation hors plan obtenu par FEM à partir du profil
de dopage SIMS, avec pour comparaison le profil expérimental mesuré par DFEH.
Figure 5.10 – (a) Cartographie des déformations hors plan simulées dans la section de la
lame mince à partir d’un profil de dopage B permettant d’approcher au mieux la mesure des
déformations par DFEH. Un coefficient de 250 est appliqué sur les déplacements. (b) Tracé
du profil de dopage déduit de la mesure DFEH par l’intermédiaire de la FEM, comparé au
profil mesuré par SIMS.
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tration de B, issue de la DFEH, proche de la concentration mesurée par SIMS (soit
0,09 %). Le B serait alors entièrement activé dans ces régions. La différence observée
en allant vers le centre du plateau pourrait être causée par une désactivation partielle
du B, sous forme de complexes interstitiels [Crist04], non visibles par TEM. [Bisog06] a
mesuré un coefficient d’expansion moyen de la maille Si:B dû au B en interstitiel (non
actif) de 3, 7(±0, 6).10−24 cm3. Celui-ci s’oppose alors à βSi:Bexp = −6, 5.10−24 cm3, expri-
mant la déformation portée par le B en substitution. Nous pouvons ainsi déduire, en se
basant sur l’équation 5.2, la part de B actif au centre du plateau, que nous estimons à
63±10 %. Cet exemple illustre la sensibilité de la mesure de dopage par l’intermédiaire
des déformations à la proportion de dopants réellement en site de substitution.
(C) Le pic de concentration de B mesuré par SIMS dans la partie (C) est engendré par
une ségrégation à l’interface liquide/solide. Dans ce cas, le B n’est que partiellement
actif. L’effet de mise en tension par le B inactif (interstitiel) compense la déformation
compressive engendrée par le B actif (substitutionnel). Nous mesurons finalement une
déformation nulle par DFEH. Nous pouvons estimer de la même manière la proportion
de B actif à 36 ± 10 %, au niveau où la concentration totale de B est la plus élevée
(0,096 %).
Cet exemple illustre bien les possibilités offertes par la mesure de dopage à l’échelle
nanométrique par la DFEH dans des composants de la microélectronique. La DFEH permet
de faire la distinction entre les atomes en site de substitution et en site interstitiel, qui
contribuent différemment au coefficient d’expansion de la maille (de signe opposé dans le cas
où les atomes dopants sont plus petits que ceux de la matrice).
5.3.2 Ge:P activé par recuit laser
L’échantillon utilisé dans cette partie, fourni par S. Boninelli (CNR IMM Catane), est
fabriqué à partir d’un wafer Czochralski de germanium (100) de type p. Après un nettoyage
standard, il est implanté par du phosphore à une dose de 1.1015 at.cm-2 à 15 keV. L’implan-
tation amorphise l’échantillon sur une profondeur de 30 à 35 nm. Un recuit laser mono-pulse
de densité d’énergie de 1,05 J.cm-2 fond la surface de l’échantillon, jusqu’à une épaisseur
supérieure à l’épaisseur amorphisée. Lors du refroidissement, une épitaxie en phase liquide
recristallise la matrice Ge, sans défauts cristallins, et en y incorporant les atomes de P en
substitution. Des mesures ECVP ont permis de vérifier que le P est électriquement actif,
dans [Shaye14] où le même échantillon est étudié. Le profil de P dans l’échantillon a été
mesuré par SIMS au centre de microcaractérisation Raimond Castaing par T. Hungria avec
un CAMECA IMS 6f. Le profil est présenté en figure 5.11.
L’échantillon est préparé par FIB par R. Cours au CEMES, selon l’axe de zone [110],
avec un amincissement par la face avant et une finition à basse tension à 2 keV. Son épaisseur
cristalline est de l’ordre de 70 nm. Les déformations sont mesurées par DFEH à l’I2TEM, en
mode de Lorentz corrigé (voir partie 1.2.3.2). Le traitement des hologrammes est réalisé en
utilisant HoloDark, avec une résolution spatiale de 4 nm (voir partie 1.2.3.1). Comme dans le
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Figure 5.11 – Mesure SIMS du profil de concentration de phosphore.
Figure 5.12 – Cartographie des déformations (a) dans le plan et (b) hors plan obtenues par
DFEH, et tracé des profils verticaux correspondants, intégrés sur 100 nm.
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cas précédent, nous choisissons de retirer la contribution à la phase des effets électrostatiques
lors du traitement, par la soustraction de ϕ004 à ϕ004.
Nous observons par DFEH une absence de déformation dans le plan, en figure 5.12 (a)
(épitaxie pseudomorphe). La figure 5.12 (b) montre la cartographie des déformations hors
plan obtenue par DFEH.
Nous n’avons pas trouvé de données bibliographiques concernant le coefficient d’expan-
sion du Ge:P par l’incorporation de P. Nous l’avons donc calculé à partir des rayons de
covalence en utilisant l’équation 5.4. Nous utilisons les rayons de covalence tétrahédriques
donnés dans [Van V70] et une concentration volumique d’atomes de Ge de 4,4.1022 at.cm-3.
Nous trouvons βGe:Pcov = −1, 8.10−24 cm3 (environ trois fois plus faible que dans le cas du Si:B).
Afin de convertir la déformation en concentration de dopants, nous réalisons une simu-
lation par éléments finis, en 2D selon la section de la lamelle TEM, et suivons la même
méthodologie que celle décrite en partie 5.2.4. Le modèle a donc comme entrée la concen-
tration de P mesurée par SIMS (figure 5.11). Les déformations hors plan à l’équilibre méca-
nique sont calculées et comparées à celles mesurées par DFEH. Les déformations hors plan
obtenues par FEM dans la section de la lame mince sont présentées en figure 5.13 (a). La
figure 5.13 (b) montre les profils de déformation hors plan simulés d’une part en utilisant le
coefficient d’expansion précédemment calculé (βGe:Pcov = −1, 8.10−24 cm3) et d’autre part avec
βGe:Pexp = −4, 2.10−24 cm3, offrant le meilleur ajustement du profil expérimental. L’estimation
de βGe:P à partir des rayons de covalence est donc éloignée de la mesure expérimentale dans
Figure 5.13 – (a) Cartographie des déformations hors plan simulées dans la section de la
lame mince. Un coefficient de 250 est appliqué sur les déplacements. (b) Profils de déforma-
tion hors plan obtenus par FEM pour βGe:Pcov et βGe:Pexp , comparé au profil expérimental mesuré
par DFEH
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le cas du Ge:P.
D’après nos mesures, le coefficient d’expansion de la maille de Ge:P résultant de la mise en
substitution d’un atome de P est de -4,2.10-24 cm3, bien supérieur (en norme) à celui estimé
à partir des rayons de covalence. Cette mesure est une première approche, qui pourrait être
précisée avec un échantillon spécifique de Ge:P, à l’instar de l’étude sur le Si:B réalisée en
partie 5.2.
5.4 Conclusion
Nous avons montré comment utiliser les déformations cristallines d’une matrice semi-
conductrice pour obtenir la concentration en atomes dopants, lorsque ceux-ci ont une taille
différente de ceux de la matrice. Ce développement repose sur les quatre hypothèses sui-
vantes : la faible proportion d’atomes dopants ne modifie pas le tenseur des constantes
élastiques de la matrice semiconductrice, une loi de Vegard relie linéairement le paramètre
de maille à la concentration de dopants, le matériau est une solution solide et les atomes
dopants sont en position de substitution. Lorsque ces quatre hypothèses sont vérifiées, la
relation entre la déformation mesurée et la concentration de dopants est directe. La transfor-
mation des déformations en concentration d’atomes dopants repose alors simplement sur la
connaissance du coefficient d’expansion de la maille par l’apport d’atomes dopants. D’autre
part, le semiconducteur doit être suffisamment pur pour que la déformation mesurée ne soit
pas influencée par des impuretés en positions interstitielles.
Plus spécifiquement, nous avons montré comment la DFEH permet de mesurer la concen-
tration de dopants actifs à l’échelle nanométrique, et son application à des procédés de dopage
dans les semiconducteurs. Si les dopants ne sont pas tous actifs, la DFEH peut, en complé-
ment d’une seconde mesure, renseigner sur leur taux d’activation. D’autre part, la DFEH
permet de vérifier que le matériau est bien une solution solide, à travers l’homogénéité de la
déformation au sein du matériau dopé.
Pour la première fois, nous avons extrait le coefficient d’expansion de la maille Si:B par
l’apport d’atomes de B à partir d’une mesure DFEH. Cette mesure a été effectuée sur un
échantillon contenant des couches de niveaux de dopage différents, et les effets de relaxation
de lame mince ont été pris en compte à l’aide d’une simulation par éléments finis. Un βSi:Bexp de
−6, 5.10−24 cm3 a été calculé, proche des valeurs expérimentales trouvées dans la littérature
et utilisant d’autres techniques de mesure. Par ailleurs, l’étude d’un échantillon de Ge:P nous
a permis de proposer une première estimation de βGe:Pexp à −4, 2.10−24 cm3. Finalement, la
sensibilité de la DFEH à la mesure de dopage dépend du coefficient d’expansion de la maille.
Elle est estimée à 0,06 at.% dans le cas du système Si:B.
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Dans ce chapitre, nous comparons la DFEH à deux autres techniques très utilisées dans
le domaine de la microélectronique : la HRXRD et une méthode dérivée de la courbure
de wafer. Ces deux études indépendantes, chacune appuyée sur l’analyse d’un échantillon,
font apparaître les avantages et les inconvénients de ces trois techniques selon l’information
recherchée.
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6.1 Holographie électronique en champ sombre et dif-
fraction de rayons X haute résolution
Nous comparons dans cette partie les informations obtenues à partir de la DFEH et de
la HRXRD (toutes deux présentées dans le chapitre 1), concernant le champ de déformation
d’un échantillon cristallin. Nous décrivons et comparons les résultats obtenus à partir de ces
deux techniques. Ce travail est accompli en collaboration avec A. Durand, actuellement en
thèse CIFRE (STMicroelectronics/CEA LETI), qui a réalisé les expériences et les simulations
de HRXRD.
6.1.1 Structure étudiée
L’échantillon utilisé pour cette étude est un réseau périodique de p-MOSFETs réalisé
sur un substrat Si (100) massif, arrêté avant l’étape de siliciuration. Il est issu du nœud
technologique 22 nm. C’est une structure métrologique rectangulaire dédiée aux mesures
Figure 6.1 – (a) Schéma en vue du dessus de la structure rectangulaire dédiée à la XRD.
Image TEM BF de (b) 4 périodicités et (c) 1 périodicité de la structure p-MOS, précisant
les matériaux utilisés et montrant la présence de fautes d’empilement aux coins des S/D.
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XRD : les transistors ont une largeur de 150 µm et leur périodicité se répète sur 350 µm
(figure 6.1 (a)), de sorte que la sonde de rayons X puisse facilement être entièrement fo-
calisée sur l’échantillon. Alors, à une distance suffisante du bord de la structure, le champ
de déformation de l’échantillon est invariant selon y et périodique dans la plan (xz). Les
figures 6.1 (b) et (c) détaillent la section de l’échantillon, observée par TEM en champ clair.
Les MOSFETs comportent un empilement de grille SiO2, HfO2, TiN, poly-Si, SiN et des S/D
surélevés de Si0,70Ge0,30 séparés de la grille par des espaceurs en SiN. Le pas de la structure
est de 108 nm et les S/D épitaxiés après la formation de la grille ont une section rectangulaire
de 67 x 35 nm2. Nous remarquons en figure 6.1 (c) que les coins des S/D sont constitués
d’une succession de fautes d’empilement sur les plans {111} (à ±54,7° de la surface (100)).
6.1.2 Mesure DFEH
L’image acquise par DFEH est un hologramme, dans lequel est encodée la cartographie 2D
de la phase géométrique associée au faisceau diffracté sélectionné lors de l’expérience. Cette
dernière peut être directement extraite par un traitement de Fourier (voir partie 1.2.3.1).
L’image de phase géométrique obtenue peut être facilement convertie en une cartographie
du champ de déplacement des plans atomiques considérés (équation 1.22) et donc en une
cartographie de leur champ de déformation (équation 1.24).
Nous présentons dans la figure 6.2 ces résultats, réalisés avec l’I2TEM en mode de Lorentz
corrigé (voir partie 1.2.3.2) à partir du faisceau diffracté 004, sélectionné par le diaphragme
objectif. Pour le traitement de l’hologramme, nous avons utilisé HoloDark avec un masque
donnant une résolution spatiale de 4 nm (voir partie 1.2.3.1). L’échantillon est préparé par
FIB, selon l’axe de zone [110], avec un amincissement par la face arrière, à partir du proto-
cole décrit dans la partie 1.3.2. Nous estimons son épaisseur cristalline à 110 nm.
Le champ de déformation de l’échantillon, présenté en figure 6.2 (d), peut se décomposer
en deux zones distinctes. D’une part les S/D en Si0,7Ge0,3 qui, du fait de leur paramètre de
maille plus élevé que celui du Si, sont révélés par une forte déformation en tension des plans
(004). Ils sont épitaxiés sur le substrat Si et cherchent donc à relaxer latéralement. C’est
pour cela que nous observons une tension plus importante au cœur des S/D qu’à leur péri-
phérie (bords latéraux et haut) en figure 6.2 (d). D’autre part, nous distinguons le substrat
Si, comportant une distribution périodique d’un plus faible champ de déformation des plans
(004). Cette distribution complexe est engendrée par les différentes étapes du procédé de
fabrication, dont les impacts principaux sont issus de l’empilement de grille comportant le
stresseur TiN et de l’épitaxie des S/D SiGe (voir chapitre 4).
Nous remarquons une succession de fautes d’empilement sur les plans {111} aux coins
des S/D (figure 6.1 (c)). La diffraction des plans (004) est perturbée dans cette zone et le
signal de l’hologramme présenté en figure 6.2 (a) est plus faible. La mesure de la déformation
des plans (004) dans ces coins, cartographiée en figure 6.2 (d), est donc plus bruitée.
Finalement, la figure 6.2 montre comment la DFEH permet d’obtenir, de manière uni-
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Figure 6.2 – (a) Hologramme enregistré à partir du faisceau diffracté 004, pour 3 périodi-
cités de la structure, avec en insert un agrandissement permettant de visualiser ses franges.
(b) Image de la phase géométrique extraite de l’hologramme, associée au faisceau diffracté
004. Cartographies (c) du champ de déplacement des plans (004) et (d) de leur champ de
déformation : εzz. Cette dernière image est superposée à l’image TEM BF de la structure.
voque, la cartographie des déformations de la famille de plans considérée sur toute la surface
imagée. Cependant, les déformations sont mesurées dans une lame mince et les corrections
à apporter pour obtenir les valeurs dans l’échantillon massif seront discutées en partie 6.1.4.
Dans cet échantillon, le saut de MIP entre le substrat (Si) et les S/D (Si0,7Ge0,3) engendre
un artefact visible en figure 6.2 (d), identifié par le fin trait rouge horizontal au niveau de la
surface du substrat Si.
6.1.3 Mesures HRXRD
Comme décrit en partie 1.2.1.4, la HRXRD donne une cartographie de l’espace réciproque
(RSM). Deux instruments différents ont été utilisés pour les acquérir : un diffractomètre com-
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mercial (JVX7300), localisé à STMicroelectronics Crolles et la ligne BM-33-C de l’APS 1 à
Chicago (expérience réalisée sur cet instrument par Matthew Wormington de Jordan Valley
Semiconductors). Dans les deux cas, l’intersection entre la sonde de rayons X et la surface
de l’échantillon est de l’ordre de 100 x 100 µm2.
Le diffractomètre commercial acquiert une RSM 2D autour d’une tache de diffraction
forte, à partir d’un détecteur CCD linéaire, en environ une heure. Afin de reconstruire la
RSM dans l’espace QxQz, il réalise une série d’acquisitions de l’intensité du faisceau diffracté
selon Qz=001 (rocking curve), pour différents Qx=110, en balayant différents angles d’incidence.
Sur la ligne du synchrotron, la forte brillance de la sonde permet l’acquisition, par un détec-
teur CMOS planaire, d’une RSM 2D en un temps de l’ordre de la milliseconde. L’obtention
d’une RSM 3D d’une tache de diffraction forte est alors réalisée en un temps raisonnable (sé-
rie de RSMs 2D avec une légère rotation de l’échantillon, autour de z, permettant d’imager
plan par plan une tache de diffraction forte de l’échantillon en 3D dans l’espace réciproque).
Une coupe de l’espace réciproque est ensuite effectuée afin de visualiser la RSM 2D selon le
plan souhaité dans l’espace réciproque. La figure 6.3 représente les RSMs obtenues autour
de la tache de diffraction 004 dans le plan (QxQz) pour chacune des mesures réalisées, avec
le diffractomètre commercial et avec le synchrotron.
Figure 6.3 – RSM de la tache 004, dans le plan (Qx=110Qz=001), acquise (a) à partir du
diffractomètre commercial et (b) avec le synchrotron.
Nous observons dans la figure 6.3 que les RSMs acquises à partir des deux appareils sont
similaires. Cependant, même si tous les détails semblent visibles dans la RSM acquise avec
le diffractomètre commercial, celle obtenue à partir du synchrotron a un meilleur rapport
signal sur bruit. Le bruit provient des caractéristiques de l’appareil. La forte brillance de
la sonde du synchrotron permet d’acquérir des RSMs avec un niveau de bruit expérimental
bien plus faible. D’autre part, la longueur de cohérence latérale de la sonde du diffractomètre
1. Use of the Advanced Photon Source was supported by the U.S. Department of Energy, Office of Science,
Office of Basic Energy Sciences, under Contract No. DE-AC02-06CH11357.
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commercial est estimée à 1 µm alors qu’elle est de l’ordre de 100 µm dans le cas du synchro-
tron [Bilde05]. Dans les deux cas, la longueur de cohérence latérale est supérieure à plusieurs
périodes de la structure. Nous observons donc les franges verticales correspondant à cette
périodicité dans les RSMs [Medik14]. Cependant, dans le cas du synchrotron, la longueur
de cohérence est de l’ordre de la taille de la sonde. La figure de diffraction mesurée est donc
"entièrement cohérente".
Deux zones sont identifiées sur ces RSMs (figure 6.3). La première, dans la partie
haute, est très intense. Elle correspond au substrat Si : Qz = 7, 365 nm-1 correspond à
d004=0,1358 nm soit la distance interplanaire des plans (004) du Si relaxé. La forte inten-
sité du signal provient du fait que cette dernière est non seulement issue de la partie de la
structure déformée d’intérêt (distribuée sur les 150 premiers nanomètres de la profondeur
de l’échantillon), mais aussi de la profondeur du substrat Si non déformé, diffractant une
forte intensité (dépendante de la profondeur de pénétration des rayons X dans le Si). La
seconde zone, en forme de "banane", est située dans la partie basse des RSMs (figure 6.3),
à Qz = 7, 245 nm-1. Elle est associée aux S/D SiGe, dont la périodicité des plans (004),
plus élevée, est alors estimée à 0,1380 nm (soit εzz = 1, 63 %). Dans ces deux zones, des
franges verticales sont visibles. Elles ont une périodicité Qx qui correspond au pas du réseau
de MOSFETs de l’échantillon (soit 1108 nm
-1) [Wormi07]. À travers cette courte discussion,
nous voyons que tout l’enjeu de la HRXRD est d’extraire le maximum d’informations concer-
nant le champ de déformation de l’échantillon, à partir de la RSM mesurée, comme nous le
discuterons en détail en partie 6.1.5.1.
6.1.4 Simulation des résultats HRXRD à partir du champ de dé-
placement obtenu par DFEH
Dans le but de comparer les résultats obtenus à partir de la DFEH et de la HRXRD,
la RSM autour de la tache de diffraction 004 a été simulée dans le plan (QxQz) à partir
du champ de déplacement mesuré directement par DFEH. Cette simulation est réalisée
avec le logiciel DeusX [Deus16], actuellement en cours de développement par A. Durand. Il
permet, à partir des positions atomiques de l’échantillon, de simuler une RSM en calculant
la diffusion élastique cohérente de chaque atome. L’intensité de la diffusion est calculée en
condition de Fraunhofer dans l’approximation de Born. L’agitation thermique est négligée.











avec −→Q le vecteur de diffusion, rj et fj respectivement la position et le facteur de diffusion
de chaque atome.
Nous réalisons deux simulations de RSMs à partir de deux champs de déplacement décrits
ci-dessous. Ils ne sont pas définis aux coins des S/D, où la diffraction est perturbée (partie
6.1.2). La section 2D de l’échantillon considérée en entrée de simulation a une longueur x de
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trois périodes et une profondeur z de 215 nm dans le "cas 1" et de 300 nm dans le "cas 2" (le
champ de déformation est redevenu nul à cette profondeur, voir figure 6.2 (d)).
1. La première simulation de RSM utilise directement le champ de déplacement mesuré
par DFEH, converti en positions atomiques. Afin de positionner les atomes dans le plan
(xz), il est nécessaire d’avoir le champ de déplacement vectoriel. Celui-ci est issu de
la combinaison des mesures DFEH du champ de déplacement scalaire des plans (004)
(présenté en figure 6.2 (c)) et des plans (220) (visible en figure 1.20 (d)).
2. La seconde simulation de RSM se base sur le champ de déplacement obtenu à partir
d’une modélisation par éléments finis, simulant la relaxation de la lame mince observée
par DFEH. Pour cela, nous avons cherché à reproduire le champ de déformation mesuré
par DFEH (εxx et εzz) à partir de la géométrie de l’échantillon mesurée en TEM BF
et des propriétés usuelles des matériaux le constituant (voir table 4.1). Nous avons
reproduit le champ de déformation mesuré par DFEH par le simple ajustement de la
contrainte initiale du TiN de la grille (à 0,3 GPa). Une fois la lame mince reproduite,
nous avons accès au champ de déplacement de l’échantillon massif, tel que mesuré
en HRXRD, en réutilisant le modèle FEM avec des conditions aux limites de type
totalement contraint selon la dimension d’amincissement (voir partie 1.4.2.2). Le champ
de déplacement ainsi obtenu, présenté en figure 6.4, est utilisé comme entrée de la
seconde simulation de RSM.
Figure 6.4 – Champs de déplacement (a) u (selon x), et (b) w (selon z), mesuré par DFEH
et corrigé des effets de relaxation de lame mince par FEM.
La figure 6.5 (a) et (b) présente les deux RSMs simulées à partir du champ de déplace-
ment mesuré par DFEH, d’une part brut de mesure et d’autre part corrigé de la relaxation
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par FEM, tel que mesuré par HRXRD dans l’échantillon massif. Ces deux RSMs sont assez
similaires. Cependant la position de la zone issue des S/D est plus proche de la zone issue
du Si (selon Qz) dans le cas de la simulation effectuée à partir du champ de déplacement
directement extrait de la mesure DFEH. En effet, les déformations dans l’échantillon massif
sont supérieures à celles présentes après amincissement, partiellement relaxées. Alors les dé-
formations des plans (004) des S/D sont plus faibles dans la simulation tenant compte des
mesures DFEH brutes et ainsi Qz est plus grand dans la figure 6.5 (a). Nous mesurons dans
cette RSM un Qz de 7,280 nm-1, correspondant à une distance interréticulaire des plans (004)
de 0,1374 nm, soit εzz = 1, 15 %. Nous en déduisons une relaxation des déformations dans
le SiGe de 29 % engendrée par l’amincissement de l’échantillon [Duran15]. Cette relaxation
est illustrée en figure 6.5 (c), où la position des maximums de chaque tache de la zone issue
du SiGe est reportée, dans le cas des deux mesures et des deux simulations de RSMs.
Figure 6.5 – RSMs autour de la tache de diffraction 004 simulées avec le logiciel DeusX
à partir du champ de déplacement (a) directement mesuré par DFEH et (b) corrigé des
effets de relaxation par une FEM se basant sur la mesure DFEH, pour retrouver le cas de
l’échantillon massif. (c) Tracé des positions des maximums des taches issues de la zone S/D
pour ces deux RSMs simulées, comparées à celles extraites des deux RSMs mesurées, avec
le diffractomètre commercial et le synchrotron.
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Par ailleurs, la RSM simulée à partir du champ de déplacement de l’échantillon massif
obtenu par DFEH (figure 6.5 (b)) reproduit très bien celles mesurées par HRXRD (figure 6.3).
La figure 6.5 (c) permet de visualiser cette similitude. Cela prouve que la mesure DFEH,
corrigée des effets de relaxation de lame, mince permet de simuler une RSM identique à celle
mesurée par HRXRD sur l’échantillon massif. Nous observons cependant deux différences
principales : les RSMs simulées sont moins bruitées que celles observées expérimentalement
(pas de bruit de mesure, ni de désordre thermique ou de position) et l’intensité provenant
du Si relaxé en (Qx = 0 nm-1, Qz = 7, 365 nm-1) est moins forte dans les RSMs simulées
comparativement aux RSMs expérimentales (car l’épaisseur de Si simulée est de seulement
quelques centaines de nanomètres).
6.1.5 Discussion
6.1.5.1 Complémentarité de la DFEH et de la HRXRD
Le but de ces mesures HRXRD et DFEH est d’obtenir une cartographie du champ de
déplacement atomique.
La DFEH remplit totalement cet objectif, en imageant un hologramme dont l’interfrange
encode la phase géométrique. Il suffit donc de connaître l’échelle de l’image afin de mesurer
précisément qh et d’obtenir la cartographie de la phase géométrique, puis du champ de dépla-
cement. La partie gauche de la figure 6.6 schématise la relation d’équivalence entre les champs
scalaires de la phase géométrique, du déplacement (proportionnel à la phase géométrique,
équation 1.22) et de la déformation (qui est le gradient du déplacement, équation 1.24).
La HRXRD enregistre une RSM. Son intensité dans l’espace réciproque s’exprime comme
suit [Eberl08] (voir équation 1.14) :
I(−→Q) ∝








avec ⊗ le produit de convolution, S(−→Q) le facteur de forme, F (−→Q) le facteur de structure de
la maille primitive, −→Rm la position de chaque maille du cristal relaxé et −→um leur déplacement.
Le champ de déplacement des atomes est décrit comme le champ de déplacement des mailles
primitives. Au voisinage d’une tache de diffraction forte, les conditions de diffraction 2-ondes
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où −→G est le vecteur de diffraction de Bragg. Nous obtenons finalement :
IRSM(−→Q) ∝
∣∣∣S(−→Q)∣∣∣2 ⊗ ∣∣∣∣TF [e2ipi−→G.−→um]∣∣∣∣2 (6.5)
L’intensité enregistrée est proportionnelle au carré du module de l’amplitude complexe de
l’onde diffractée. Cette dernière contient des informations sur le déplacement des atomes
via −→um. Cependant, la partie complexe de l’amplitude de l’onde est perdue. Il est alors im-
possible d’obtenir simplement le champ de déplacement de l’échantillon à partir d’une TF
inverse. Cette partie complexe, perdue, correspond à la phase de l’onde (d’où le problème
Figure 6.6 – Représentation de l’interaction entre les champs scalaires équivalents que nous
cherchons à mesurer (phase géométrique, déplacement et déformation) et les informations
obtenues par les mesures DFEH et HRXRD. Les notations A (amplitude) et ϕ (phase) sur
les images précisent quelles informations elles renferment.
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de phase, introduit en partie 1.2.1.4). Elle contient l’information que nous recherchons : la





Nous avons vu en partie 6.1.3 que certaines informations qualitatives et quantitatives
peuvent néanmoins être facilement déduites d’une RSM. Il est ainsi possible de réaliser rapi-
dement et de manière non destructive des mesures de contrôle sur une chaîne de production
de dispositifs MOS. Il suffit pour cela d’identifier un paramètre à contrôler dans une RSM
initialement bien comprise, acquise sur une structure similaire. Alors, la comparaison avec
une nouvelle RSM réalisée sur l’échantillon à contrôler permet d’obtenir rapidement la me-
sure de ce paramètre. Si nous souhaitons reconstruire totalement la cartographie du champ
de déplacement de l’échantillon à partir d’une RSM, plusieurs pistes existent. La première
consiste à simuler la RSM à partir d’un champ de déplacement test (comme nous l’avons
réalisé en partie 6.1.4 à partir de la mesure DFEH), et de le raffiner par itérations afin de
faire parfaitement correspondre la RSM simulée à celle mesurée (figure 6.6). Cette méthode
est fastidieuse et nécessite d’avoir une idée du champ de déplacement initialement intro-
duit. C’est donc ici qu’intervient soit la simulation du champ de déplacement à partir des
caractéristiques connues de l’échantillon (par exemple par FEM), soit la mesure des défor-
mations à partir d’une autre technique. Une banque de données de RSMs aidant à définir le
type de champ de déplacement initialement introduit peut aussi être réalisée. Il est en effet
envisageable d’automatiser le raffinement du champ de déplacement test à l’aide d’un algo-
rithme de convergence. La seconde piste consiste à utiliser la diffraction en faisceau cohérent
(partie 1.2.1.4). Cette technique délicate permet de résoudre le problème de phase à par-
tir d’un algorithme utilisant une série de RSMs acquises autour d’un pic de Bragg [Robin09].
Pour discuter plus en détail des informations respectives obtenues par DFEH et HRXRD
(voir figure 6.6), nous réalisons la TF de l’hologramme que nous analysons autour de sa
fréquence porteuse −→qh . Présentée dans la figure 6.6, nous trouvons dans l’espace réciproque
une intensité semblable aux RSMs mesurées par HRXRD. L’équation 1.28 donne la TF
d’un hologramme. Son intensité au voisinage de −→qh , en considérant l’amplitude de l’onde
électronique incidente (A0) ainsi que le contraste de l’hologramme (C) constants sur la





= ITF (holo)(−→q ) ∝ TF
[
C(−→r )A0(−→r )As(−→r )e−iϕG(−→r )
]
∝ TF [As(−→r )]⊗ TF
[
e2ipi
−→g .−→u (−→r )] (6.6)
où −→g est le vecteur de diffraction, −→u (−→r ) les déplacements liés aux plans étudiés et As(−→r )
l’amplitude de l’onde diffractée par l’échantillon (nulle à l’extérieur de la géométrie cristal-
line). Alors TF [As(−→r )] correspond au facteur de forme de l’échantillon. Nous déduisons des
équations 6.5 et 6.6 que toutes deux représentent la TF des déplacements atomiques (−→u ),
convoluée au facteur de forme de l’échantillon cristallin. Cependant, leurs intensités relatives
et leur bruit ne sont pas identiques. De manière analogue à l’enregistrement d’une RSM, la
TF (autour de qh) d’un hologramme acquis en champ sombre représente la diffraction de
l’échantillon.
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6.1.5.2 Analyse des résultats
Nous attribuons la forme de "banane" visible dans la RSM à la zone des S/D SiGe (fi-
gure 6.3) à partir du champ de déplacement mesuré en figure 6.6. L’équation 6.5 traduit le
fait que l’intensité de la RSM est égale à la TF du champ de déplacement des plans considé-
rés. Ce champ de déplacement ressort mieux visuellement sur l’image de phase géométrique
(figure 6.6). Premièrement, nous observons un fort gradient de ce champ de déplacement
dans les S/D relativement au Si. Cela explique la séparation de la tache de diffraction des





= δ (Q− cste), où δ est la fonction de Dirac. Ainsi, nous pou-
vons définir dans la RSM la position des ondes provenant des S/D, relativement à la forte
tache de diffraction du Si (∆−→Q = −−−→QSiGe − −→QSi) et à partir de l’équation 6.5 : ∆Qz = −A.
Secondement, la forme de "banane" de la tache diffractée par les S/D résulte simplement
de la courbure des plans (004) selon la normale à la surface, qui modifie l’angle du faisceau
diffracté. Cette courbure est mise en évidence par la forme arrondie du champ de déplace-
ment (en figure 6.6), qui est plus facilement visible sur l’image de phase grâce au contraste
créé par les sauts de phase. Cette forme de "banane" rend finalement compte des effets de
relaxation des S/D, totalement contraints en leur centre et relaxés sur leurs bords.
Par ailleurs, nous comprenons en utilisant l’équation 6.5 que si le champ de déformation
est périodique (−→um +−→p = −→um, avec p le pas du réseau), les propriétés de la TF engendreront
une périodicité de 1
p
dans la RSM.
Pour finir, l’intensité de la partie réelle de la TF de l’hologramme (figure 6.6) donne une
image de très basse résolution. Plus le nombre de périodes du champ de déformation est élevé
dans l’hologramme, plus la périodicité due au pas de la structure dans la TF au voisinage
de −→qh (équivalente à la RSM) comportera de pixels. Nous avions initialement imagé un ho-
logramme contenant environ 5 périodicités sur la caméra CCD, donnant une périodicité des
franges observées dans la TF de cet hologramme d’environ 5 pix. L’agrandissement présenté
en figure 6.6 a donc été sur-échantillonné afin de diminuer artificiellement sa pixellisation.
Il est donc nécessaire d’imager un grand nombre de périodes afin d’obtenir une bonne réso-
lution de la TF de l’hologramme au voisinage de sa fréquence porteuse. Or cela est difficile
expérimentalement, car limité par les caractéristiques du TEM (champ de vue et fréquence
d’échantillonnage des franges de l’hologramme par la caméra CCD). Il n’est donc pas possible
d’obtenir une RSM aussi résolue par DFEH que par HRXRD. Ce n’est cependant pas un
problème, puisqu’il faut garder en tête que le but de la mesure DFEH est de cartographier
le champ de déformation.
6.1.6 Conclusion
Nous avons comparé (à partir d’un échantillon qui est un réseau de p-MOS), les infor-
mations obtenues à partir des mesures HRXRD et DFEH. L’hologramme acquis par DFEH
contient la phase et l’amplitude de l’onde électronique diffractée, ce qui permet d’accéder
directement au champ de déformation de l’échantillon. La RSM mesurée par HRXRD donne
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seulement accès à l’amplitude de l’onde diffractée. Le champ de déformation de l’échantillon
ne peut donc pas être extrait directement. Il doit être retrouvé par des simulations itératives
à partir d’un champ de déplacement supposé.
Au-delà de cette différence fondamentale, nous avons vérifié que la DFEH donne des ré-
sultats identiques dans le réseau réciproque à ceux de la HRXRD, une fois la relaxation de la
lame mince corrigée à l’aide d’une simulation par éléments finis. Nous avons pour cela réalisé
deux comparaisons (figure 6.6). La première entre la mesure HRXRD et la RSM simulée à
partir du champ de déplacement tel que mesuré directement par DFEH. La seconde, moins
précise, compare la mesure HRXRD à la TF de l’hologramme au voisinage de sa fréquence
porteuse. Nous avons prouvé que, autour de sa fréquence porteuse, la TF d’un hologramme
acquis en champ sombre "représente" la diffraction de l’échantillon, comme une RSM obtenue
par HRXRD.
Finalement, la mesure DFEH, longue et destructive, est adaptée à la mesure locale d’un
champ de déformation inconnu. La mesure HRXRD, rapide et non destructive, semble ap-
propriée au contrôle en ligne de production de certains paramètres identifiés, et doit être
effectuée sur de larges structures périodiques dédiées.
6.2 Holographie électronique en champ sombre et cour-
bure de micro-poutre
Une grande diversité de dépôts amorphes est utilisée dans les procédés de microélectro-
nique pour différentes utilisations (masques, matériaux de grille, stresseurs. . . ). Ces dépôts
ont généralement des propriétés mécaniques très variées. Citons l’exemple du SiN, qui est
souvent utilisé en tant que masque dur ou stresseur, et possède typiquement un module de
Young compris entre 100 et 300 GPa et une contrainte interne pouvant aller de -3 à 2 GPa,
selon les conditions de dépôt [Morin12] et sa teneur en hydrogène [Benzo13]. Ainsi la carac-
térisation de ces grandeurs mécaniques revêt une grande importance pour l’industrie. Nous
comparons dans cette partie deux techniques sensibles à ces caractéristiques mécaniques d’un
dépôt amorphe. La première, basée sur la DFEH, est décrite dans [Reboh13]. La seconde
méthode, inédite, adapte la méthode dite de courbure de wafer à l’échelle micrométrique à
l’aide d’un FIB. Cette méthode originale, que nous appellerons "courbure de micro-poutre",
a été pensée et réalisée expérimentalement (partie FIB) par S. Koffel, S. Petersen et M.
Rommel au Fraunhofer IISB. Nous avons de notre côté réalisé l’analyse et la modélisation
nécessaire à l’extraction des caractéristiques du dépôt à partir de cette méthode.
6.2.1 Contexte de l’étude et description de l’échantillon utilisé
Nous étudions dans cette partie les propriétés mécaniques d’un matériau amorphe, déposé
sur un substrat sonde dont les propriétés élastiques sont connues. La réaction du substrat
silicium utilisé sert de sonde à l’échelle micrométrique, de la "capacité à déformer" le sub-
strat, de la couche déposée. Les deux grandeurs caractérisant la "capacité à déformer" d’un
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dépôt amorphe sont sa contrainte initiale (addition des contraintes intrinsèque et thermique)
et son module de Young.
Déposé en pleine plaque, la contrainte interne du dépôt ne peut pas relaxer et des dé-
formations infinitésimales sont induites dans le substrat Si. Ces dernières engendrent une
légère courbure du wafer, dépendant uniquement de la contrainte interne du dépôt lorsque
certaines hypothèses sont respectées. C’est sur ce principe qu’est basée la méthode de la
courbure de wafer, décrite en partie 1.2.1.1.
La création d’une rupture de symétrie (mesa) dans le dépôt permet la relaxation de ses
contraintes en son voisinage, transmettant ainsi des déformations dans le substrat. C’est
sur ce principe qu’est basée l’approche utilisant une mesure DFEH, développée au CEMES
au cours de la thèse de [Benzo13] et publiée dans [Reboh13]. Il y est établi une méthode
permettant de calculer les couples (contrainte initiale σ, module de Young E) d’un dépôt
amorphe, à partir d’une mesure de la déformation du substrat Si par DFEH et grâce à des
simulations par éléments finis. Dans ce travail, le dépôt était structuré (par l’intermédiaire
d’une photolithographie) sous forme d’un réseau de lignes de largeur sub-micrométrique.
Cette structuration crée un champ de déformation dans le Si, parfaitement adapté à sa
mesure par DFEH. La méthode permet d’obtenir une infinité de couples de solution (σ,
E), obéissant à une relation linéaire [Benzo13]. Le coefficient de proportionnalité (positif)
entre σ et E traduit la capacité à déformer du matériau. Nous comprenons aisément que
plus la contrainte initiale du dépôt est élevée, plus la déformation transmise à la sonde est
grande. À l’inverse, plus le module de Young du dépôt est faible, plus il est facile pour lui de
transmettre sa contrainte interne à la sonde. Finalement, la méthode nécessite une mesure
complémentaire, par exemple de courbure de wafer, afin de déterminer indépendamment σ
et ainsi d’en déduire E
L’idée ayant guidé la mise en place de la méthode de courbure de micro-poutre est de
réaliser une mesure de type courbure de wafer à l’échelle micrométrique. Pour cela, il s’agit
de fabriquer une micro-poutre constituée de deux couches : le dépôt amorphe sur le dessus
et le substrat sonde en dessous. La poutre, gardée encastrée à une extrémité, a sa longueur
et sa largeur contenues dans le plan de la surface du substrat. La relaxation du dépôt fait
flamber la micro-poutre, entraînant un déplacement important de son extrémité libre. Il
convient ensuite de simuler par éléments finis ce déplacement en ajustant les caractéristiques
mécaniques du dépôt. Cette méthode se différencie de la technique de la courbure de wafer
puisque l’épaisseur du dépôt n’est plus négligeable devant l’épaisseur du substrat sonde.
Nous étudions un dépôt de SiN LP-CVD de 150 nm d’épaisseur, réalisé au Fraunhofer
IISB, en pleine plaque sur un wafer de Si. Une gravure de motifs a ensuite été faite par
l’intermédiaire d’une photolithographie, afin de créer des lignes de SiN orientées selon la
direction cristallographique [110] (voir figure 6.7 (a)). Nous mesurons une surgravure du Si
de 90 nm. Les deux méthodes présentées utilisent des échantillons issus d’un seul et même
wafer, ce qui permet une comparaison des résultats obtenus.
6.2. Holographie électronique en champ sombre et courbure de micro-poutre 183
6.2.2 Mesure de la capacité à déformer par le biais de la DFEH
6.2.2.1 Mesure DFEH
Nous préparons une cross-section de l’échantillon par FIB selon l’axe de zone [110], à
travers une ligne de SiN, figure 6.7 (a). La lamelle est réalisée avec un amincissement par la
face avant, à partir du protocole décrit en partie 1.3.2. Son épaisseur cristalline est estimée
à 150 nm.
Les déformations sont mesurées par DFEH au Tecnai en mode de Lorentz corrigé (voir
partie 1.2.3.2). Le traitement de l’hologramme est réalisé avec HoloDark en utilisant un
masque donnant une résolution spatiale de 6 nm (voir partie 1.2.3.1). Nous exploitons ici
seulement les déformations issues du faisceau diffracté 220. Les cartographies des déforma-
tions (εxx) et des rotations (ω220) des plans (220), au niveau d’un bord de la ligne SiN, sont
présentées en figure 6.7 (b) et (c).
Nous observons dans la cartographie des déformations (figure 6.7 (b)) une compression
du Si sous le dépôt de SiN. Nous en déduisons que le SiN cherche à relaxer en se contractant.
Cela signifie que la contrainte interne du dépôt est positive. Nous observons sur la gauche
du SiN que, en cherchant à se contracter, le SiN induit une déformation en tension dans le
Si proche. D’autre part, nous observons une rotation des plans (220) du Si au coin de la
ligne SiN, dans le sens des aiguilles d’une montre (figure 6.7 (c)). Nous retrouvons dans cette
mesure la propension du SiN à se contracter, induisant cette rotation des plans (220) (iden-
tifiable en figure 6.8 (a)). Cependant, nous ne pouvons pas savoir si celle-ci est engendrée
par une rotation rigide ou un cisaillement du cristal, sans connaître l’état de rotation d’une
seconde famille de plans.
La ligne de SiN est trop large (3130 nm) pour être entièrement cartographiée par DFEH
à partir d’un unique hologramme. Nous avons donc choisi de nous concentrer sur un bord
de cette ligne, où le SiN peut transmettre des déformations importantes au substrat. Un
problème intervient lors du traitement de l’hologramme (voir partie 1.2.3.1). La zone de ré-
férence (pour la phase) doit provenir d’une partie du cristal non déformée. Or, la déformation
induite par la large ligne SiN pénètre profondément dans le substrat, rendant impossible le
placement de la zone de référence de l’hologramme dans une partie relaxée du cristal (champ
de vue trop petit). Nous discutons donc dans la partie suivante de ce problème, des solutions
possibles, ainsi que de son impact sur la mesure du champ de déformation.
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Figure 6.7 – (a) Image BF de la structure étudiée. Cartographies des champs (b) de défor-
mation et (c) de rotation des plans (220) au niveau d’un bord de la ligne SiN. Sur la figure
(b), le rectangle en pointillés identifie le placement des profils de déformation tracés dans les
figures 6.8 et 6.9.
6.2.2.2 Zone de référence de l’hologramme
Dans le but de trouver une zone de référence "fiable" (Si relaxé), nous simulons par élé-
ments finis le champ de déformation dans le Si, à partir de la géométrie de la structure
(figure 6.8 (a)). Les paramètres ajustables de la FEM sont les caractéristiques mécaniques
du SiN. Or, quelles qu’elles soient, la forme du champ de déformation simulé reste la même,
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s’annulant aux mêmes endroits. Seule l’amplitude des déformations est modifiée. De manière
générale, nous observons une diminution de l’amplitude de la déformation en allant dans la
profondeur du substrat. Plus précisément, nous remarquons une zone compressive sous le
SiN et une zone en tension à gauche du SiN. Sous le bord du SiN, la déformation change de
signe. Cela implique l’existence d’une zone où la déformation est nulle. Nous devons donc
placer la zone de référence le plus profondément possible dans le Si (déformations minimales),
à l’endroit défini par la FEM où la déformation est nulle. Nous utilisons alors 5 zones de
référence tests, reportées en figure 6.8 (b). Les profils de déformation verticaux qui leurs sont
associés sont tracés en figure 6.8 (c). Ils sont intégrés sur une largeur de 30 nm et placés
latéralement à 200 nm du bord de la ligne SiN.
Figure 6.8 – (a) Simulation par éléments finis du champ de déformation εxx (avec le re-
port des zones de référence testées). Les déplacements sont amplifiés d’un facteur 50. (b)
Hologramme acquis au Tecnai à partir du faisceau diffracté 220, sur lequel est représenté la
position des zones de référence testées. (c) Tracé des profils de εxx pour les différentes zones
de référence, intégrés sur 30 nm et placés latéralement à 200 nm du bord de la ligne SiN
(position représentée en figure 6.7 (b)).
Nous observons en figure 6.8 (c) que les déformations sont seulement décalées d’une
constante entre les différentes zones de référence testées. En effet, c’est relativement à cette
zone qu’est définie la mesure de l’état de déformation de l’échantillon. Alors les profils de dé-
formation issus d’un traitement de l’hologramme utilisant différentes zones de référence sont
seulement décalés d’une constante εre´f e´rence, tel que : εeffective(−→r ) = εmesure´e(−→r )−εre´f e´rence.
Si la zone de référence est définie dans une région du cristal en tension, les déformations
mesurées seront inférieures à la déformation effective. C’est ce que nous observons dans le
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cas de la zone de référence 1. Le profil de déformation utilisant la zone de référence 5 est
aussi légèrement en dessous des trois autres. Nous pensons que cet effet résulte du placement
de la zone de référence 5 dans le lobe en légère tension observé dans la FEM, figure 6.8 (a).
D’après cette figure, les références 2, 3 et 4 sont placées dans une région où le signe de la
déformation s’inverse, et où les déformations sont faibles. Les profils de déformation obtenus
à partir de ces zones de référence sont alors presque indiscernables (figure 6.8 (c)). Nous
pouvons finalement considérer ces trois zones de référence comme étant valables pour la
mesure DFEH. La zone de référence 3 est finalement choisie pour l’exploitation des mesures
DFEH (présentées en figure 6.7 et dans la suite).
Ainsi, nous prouvons qu’il est possible d’appliquer la méthode présentée dans [Reboh13]
uniquement au voisinage d’un mesa et qu’une structure périodique du dépôt n’est pas né-
cessaire.
6.2.2.3 Résultats et discussion
Nous réalisons des simulations par éléments finis en ajustant le module de Young et la
contrainte interne du dépôt SiN de façon à reproduire notre cartographie expérimentale.
Un modèle FEM en 3D est utilisé afin de prendre en considération les effets de relaxa-
tion de lame mince, tout en tenant compte de la pondération de la mesure DFEH à travers
l’épaisseur de la lamelle TEM (voir partie 1.4.2.2). Il reproduit parfaitement la géométrie de
l’échantillon (surgravure). Les propriétés mécaniques du substrat sonde Si sont bien connues
(annexe A). Le SiN est défini par les deux caractéristiques que nous recherchons (son module
de Young ESiN et sa contrainte interne σSiN). La valeur exacte de son coefficient de Poisson
(pris à 0,23 [Benzo13]) a un impact négligeable sur le champ de déformation simulé (réac-
tion secondaire du matériau). Nous trouvons des couples de solution (ESiN , σSiN) à partir
de l’ajustement des résultats de la simulation sur le profil εxx extrait de la mesure DFEH
(à la position décrite en figure 6.7 (b)). Cet ajustement est réalisé pour des valeurs de ESiN
variant de 100 à 500 GPa, figure 6.9 (a). Les valeurs de σSiN associées à chaque ESiN sont
tracées en figure 6.9 (b). Nous estimons la barre d’erreur à ±10 % sur la valeur de σSiN , en
tenant compte des incertitudes sur la mesure DFEH et sur la simulation.
Finalement, nous observons en figure 6.9 (a) le bon accord entre résultats FEM et mesure
DFEH. Nous trouvons une relation de proportionnalité entre σSiN et ESiN , en figure 6.9 (b),
comme observé dans [Reboh13].
Sous l’action d’une contrainte σSiN interne, le SiN relaxe dans le plan suivant la loi de
Hooke : σSiN = ESiNεSiNxx . La continuité du champ de déplacement dans le plan au niveau
d’une interface rigide implique εSixx = εSiNxx . Donc pour un profil de déformation mesuré par




. La capacité à déformer du SiN, CSiNd , est mesurée à 3,0.10-3 à partir d’une
régression linéaire de la courbe 6.9 (b). Cette valeur est voisine de la déformation simulée
6.2. Holographie électronique en champ sombre et courbure de micro-poutre 187
Figure 6.9 – (a) Tracé des profils simulés de εxx pour différents modules de Young du
SiN en ajustant sa contrainte interne, en comparaison au profil expérimental. Ces profils
sont intégrés sur 30 nm et placés latéralement à 200 nm du bord de la ligne SiN (position
représentée en figure 6.7 (b)). (b) Représentation des couples module de Young et contrainte
interne du SiN obtenus par FEM.
au niveau de l’interface Si/SiN et du mesa ; c’est-à-dire à εSiNxx au niveau de l’angle inférieur
gauche de la ligne SiN (voir figure 6.7).
6.2.3 Mesure de la capacité à déformer par le biais de la courbure
de micro-poutre
6.2.3.1 Mesure FIB
La méthode nécessite l’utilisation d’un FIB (voir figure 1.27). Elle se décompose en deux
phases distinctes, réalisées au Fraunhofer IISB avec un FIB Helios NanoLab 600. La première
consiste à fabriquer la micro-poutre, tandis que la seconde consiste à mesurer le déplacement
de l’extrémité de la poutre créée (sa flèche).
Pour fabriquer la micro-poutre, deux larges puits rectangulaires sont gravés dans la couche
de SiN déposée sur le substrat Si, à l’aide d’une abrasion ionique utilisant un fort courant
(afin d’être rapide) (c’est l’étape "1" en figure 6.10 (a)). Le faisceau ionique est orienté selon
la normale à la surface de l’échantillon (inclinaison de la platine supportant l’échantillon
à 52°). Ensuite, le courant du faisceau d’ions est diminué pour une meilleure précision de
gravure. Les deux bords internes parallèles des deux puits sont attaqués afin de limiter
l’amorphisation de la surface, et dans le même temps, un trait de référence parallèle à ces
puits est gravé dans le dépôt. Ces gravures sont décrites par l’étape "2" en figure 6.10 (a).
La distance l séparant les deux puits définit la largeur de la micro-poutre. L’étape "3" cor-
respond à la gravure du dessous de la poutre afin de définir sa section, avec la platine du
FIB non inclinée, de manière à ce que le faisceau ionique décrive un angle de 38° avec la
normale à la surface, figure 6.10 (b). À ce stade, la micro-poutre est encore encastrée en ses
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deux extrémités. Finalement, l’étape "4" illustrée en figure 6.10 (a) libère une extrémité de
la poutre, lui permettant de flamber sous l’action du SiN. Cette dernière étape est réalisée
avec le faisceau ionique orienté selon la normale à la surface de l’échantillon.
Figure 6.10 – (a) Schéma en vue du dessus représentant les étapes 1, 2 et 4 de la gravure
de la micro-poutre. (b) Schéma selon la section de la micro-poutre, représentant l’étape 3 de
la gravure de la poutre. Les dimensions sont représentées.
La mesure de la flèche (déplacement selon z au bout de la micro-poutre : wfle`che) est
réalisée avec le faisceau ionique orienté à 38° de la normale à la surface (platine du FIB
non inclinée). La différence de longueur mesurée d’une part entre le bout de la poutre
et le trait de référence (dbout) et d’autre part entre la base de la poutre et la référence
(dbase) est la projection de la flèche, figure 6.11. Pour une meilleure précision, la flèche
est mesurée deux fois, après une rotation de la platine de 180° suivant la première me-
sure. La flèche de la micro-poutre est prise comme la moyenne de ces deux mesures :
wfle`che =
|dmesure1base − dmesure1bout |+ |dmesure2base − dmesure2bout |
2 cos(38) .
Une première observation (figure 6.11) montre que la micro-poutre courbe vers le haut.
Le SiN cherche donc à relaxer en se contractant : sa contrainte interne est positive.
La procédure décrite plus haut est répétée plusieurs fois, pour fabriquer des poutres
de dimensions voulues identiques. Nous réalisons ainsi une mesure statistique et diminuons
l’influence d’éventuels artefacts résultant de la fabrication d’une poutre imparfaite. Dans la
suite, nous utilisons donc la valeur moyenne des dimensions (mesurées aussi par FIB) et
de la flèche de l’ensemble des poutres : L = 19, 006 µm, l = 766 nm, h = 2, 008 µm, et
wfle`che = 281 nm. Les écarts types associés à ces mesures sont respectivement : σL = 73 nm,
σl = 53 nm, σh = 50 nm, et σwfle`che = 49 nm.
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Figure 6.11 – Images FIB représentant la double mesure de la flèche de la micro-poutre,
avec une rotation de la platine supportant l’échantillon de 180° entre les deux images.
6.2.3.2 Résultats et discussion
Nous réalisons des simulations par éléments finis afin d’ajuster le module de Young et la
contrainte interne du SiN permettant de reproduire exactement la flèche mesurée.
Nous réalisons une FEM en 3D, reproduisant la géométrie de la micro-poutre. Malheureu-
sement les micro-poutres n’ont pas été alignées selon une direction cristallographique précise
du substrat de Si. Dans le modèle FEM, nous orientons donc la direction x (longueur de la
poutre) selon un angle de 23° avec la direction cristalline [100] du substrat, afin de prendre en
considération des caractéristiques mécaniques médianes du Si. La figure 6.12 montre les dé-
placements w de la micro-poutre obtenus par FEM (déplacements amplifiés d’un facteur 10).
Nous reproduisons bien la courbure de la micro-poutre vers le haut. Nous avons vérifié que
la courbure le long de la poutre selon z (κ = ∂
2w
∂x2
) est constante, comme observé en utilisant
la technique de la courbure du wafer. Nous mesurons une courbure égale à 1,5.10-3 µm-1.
D’autre part, nous constatons aussi un déplacement du bout de la poutre selon y, car la
section de la micro-poutre est asymétrique (figure 6.12).
Nous représentons en figure 6.13 les valeurs des couples de solution (σSiN , ESiN) injectés
dans la FEM, permettant de retrouver wfle`che mesurée expérimentalement. À l’instar de la
mesure basée sur la DFEH, nous obtenons encore une relation de proportionnalité entre
ces deux grandeurs. Une régression linéaire à partir de la figure 6.13 donne la valeur de la
capacité à déformer de CSiNd de 3,3-3. Nous retrouvons ainsi une valeur très proche de celle
calculée à partir de la technique basée sur la DFEH (de 3,0-3). Encore une fois, cette valeur
est voisine de la déformation simulée au niveau de l’interface Si/SiN et du mesa ; c’est-à-dire
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Figure 6.12 – Représentation de la courbure de la micro-poutre simulée par éléments fi-
nis. Les déplacements sont amplifiés d’un facteur 10 et l’échelle de couleur correspond aux
déplacements w (selon z).
Figure 6.13 – Représentation des couples module de Young et contrainte interne du SiN
permettant de simuler par FEM la flèche de la micro-poutre mesurée lors de l’expérience
FIB.
à εSiNxx au niveau de l’interface Si/SiN en bout de poutre ou bien à εSiNyy au niveau de l’inter-
face Si/SiN le long des côtés de la poutre (figure 6.12).
Nous estimons l’incertitude sur σSiN à ±32 %. Cette incertitude provient de l’écart type
entachant les grandeurs géométriques de la micro-poutre (±6 %), de l’incertitude sur l’épais-
seur du dépôt de SiN (±4 %) et de la dispersion des valeurs de la flèche mesurée par FIB
(±17 %). Cette valeur tient aussi compte de l’incertitude de ±5 % résultant de l’orienta-
tion aléatoire de la poutre sur le substrat Si (facilement évitable). Par ailleurs, l’incertitude
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globale calculée est équivalente à la dispersion des extrémums des flèches des poutres. Il
semble donc que, lors de l’utilisation de cette méthode à partir d’une unique micro-poutre,
cette incertitude soit comparable. Par ailleurs, la forte incertitude de la mesure n’impacte
pas CSiNd , qui est intrinsèque au modèle FEM (structure simulée associée aux propriétés
mécaniques du dépôt et de la sonde).
L’épaisseur du dépôt n’étant pas négligeable devant l’épaisseur du substrat, la courbure
de l’échantillon n’est plus décrite par la formule de Stoney (équation 1.8), qui permettait
de relier directement la courbure à la contrainte interne du dépôt. La nouvelle relation,
caractéristique de la section de la poutre réalisée, dépend maintenant aussi de ESiN (en plus
de σSiN) [Zhang06b]. C’est pour cela que la technique de la courbure de micro-poutre est
sensible à ces deux grandeurs. Le modèle FEM qui retranscrit le comportement mécanique
de la poutre met en évidence une relation de proportionnalité entre σSiN et ESiN dans ce
régime de déformation. Nous obtenons donc la même information (CSiNd ) avec la technique
de courbure de micro-poutre qu’avec la méthode basée sur la DFEH.
6.2.4 Conclusion
Nous reportons sur le même graphique les résultats obtenus à partir de la DFEH et à
partir de la courbure de micro-poutre (figure 6.14). Nous obtenons des résultats cohérents
entre eux, en tenant compte des barres d’erreur. En effet, les observables simulées par FEM
dans le cas de la DFEH et de la courbure de micro-poutre sont directement proportionnelles
à la capacité à déformer du SiN. Donc les deux modèles donnent intrinsèquement un CSiNd
équivalent. Il correspond à la déformation dans le plan de l’interface et orthogonale au mesa,
Figure 6.14 – Comparaison entre les couples (module de Young, contrainte interne) du SiN,
obtenus d’une part avec la méthode basée sur la DFEH et d’autre part avec la méthode basée
sur la courbure de micro-poutre.
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au voisinage de cette interface dépôt/substrat et du mesa. Il est donc inhérent au couple
substrat/sonde et à la géométrie de la structure. Le décalage observé de la droite représen-
tant le rapport (ESiN , σSiN), entre les résultats issus de ces deux méthodes, résulte donc de
l’expérimentation. L’information sur les déformations apportée par la DFEH est bien plus
précise que celle issue de la courbure de micro-poutre, comme illustré par les barres d’erreur
de la figure 6.14.
Une mesure classique de courbure de wafer, indépendante, aurait permis de déterminer de
façon univoque σSiN et ainsi d’en déduire la valeur unique de ESiN . Par ailleurs, nos mesures
présentées en figure 6.14 sont soutenues par des données de la littérature, dans lesquelles un
dépôt LP-CVD donne typiquement un ESiN de l’ordre de 300 GPa et un σSiN de l’ordre de
1,5 GPa [Morin12].
Pour résumer, nous avons adapté la méthode basée sur la DFEH initialement proposée
par [Reboh13] en se concentrant seulement sur le voisinage d’un mesa. Cette méthode peut
donc être facilement appliquée localement dans une structure MOS. La courbure de micro-
poutre est une nouvelle méthode originale permettant de déterminer le rapport (ESiN , σSiN)
d’un dépôt amorphe seulement à partir d’un dépôt local de quelques micromètres carrés. Elle
est rapide et peu coûteuse, mais sa précision nécessite d’être améliorée. Aligner la poutre sur
une direction cristallographique précise du substrat Si permettrait de réduire facilement et
significativement l’incertitude de la technique. D’autres pistes à explorer sont par exemple
l’utilisation de poutres plus longues, l’automatisation de la gravure des micro-poutres (géo-
métrie fiable) ou encore l’amélioration de la précision de mesure des distances pertinentes.
Conclusion
La DFEH a été largement utilisée au cours de cette thèse afin de répondre à différentes
problématiques actuelles issues de l’industrie de la microélectronique, de plus en plus inté-
ressée par la maîtrise des contraintes dans leurs dispositifs avancés. Cependant, un travail
préliminaire a été requis, afin de déterminer si cette technique est pertinente pour mesurer les
champs de déformation dans les derniers dispositifs CMOS réalisés sur des substrats UTBB
SOI.
Une étude bibliographique des différentes techniques de mesure de déformations dans les
semiconducteurs a permis de révéler que la DFEH fait partie des méthodes qui semblent
les plus adaptées à l’analyse locale de champs de déformation dans les dispositifs SOI. En
premier lieu, nous avons appliqué la mesure DFEH à des échantillons issus d’un wafer SOI
sorti d’usine (relaxé), afin de prouver que cette technique permet d’obtenir des mesures
fiables et reproductibles du champ de déformation uniforme et nul dans ces films minces de
Si (∼ 10 nm d’épaisseur). Cette approche a par ailleurs conduit à la mise au point d’une mé-
thode robuste de préparation des échantillons par FIB, que nous avons présentée et utilisée
pour préparer les échantillons MOS durant tout le reste de la thèse. Ces premiers résultats
ont en outre permis de comparer la pertinence des mesures DFEH dans un SOI avec deux
TEMs, le Tecnai et l’I2TEM, un microscope installé en 2013 au CEMES et spécialement
conçu pour les expériences d’interférométrie électronique. Nous avons mis en évidence les li-
mites de l’imagerie du mode de Lorentz utilisé sur le Tecnai pour l’obtention de l’information
recherchée, en particulier une résolution spatiale trop faible. Pour cette raison, la plupart
des mesures présentées dans cette thèse a été réalisée avec l’I2TEM. Une dernière partie
du chapitre 1 présente l’outil indispensable qu’est la FEM pour l’exploitation des mesures
DFEH, et explique notamment comment reconstruire le champ de déformation présent dans
l’échantillon massif à partir de la mesure DFEH réalisée sur une lamelle TEM.
Dans le chapitre 2, nous avons montré comment cartographier la concentration de Ge
dans du SiGe pseudomorphe sur Si, à l’échelle sub-nanométrique et avec une précision de
±3, 5 %, à partir de la mesure des déformations hors plan par DFEH. Nous avons ainsi pu
étudier les mécanismes de redistribution des atomes de Ge lors de la condensation de Ge dans
des couches ultra-minces, utilisée pour la fabrication de substrats co-intégrés. Nous avons
mis en évidence, dans ces couches minces, les deux mécanismes qui régissent la redistribution
des atomes de Ge ; l’injection du Ge, qui domine dans le régime des basses températures et
engendre un pile-up de Ge, et la diffusion du Ge, qui domine dans le régime des hautes
températures. À partir de simulations, nous avons évalué la contribution de la contrainte sur
les mécanismes d’interdiffusion Si/Ge dans une couche confinée par ses interfaces proches,
et ainsi vérifié qu’ils sont les mêmes que dans un matériau massif.
Dans le chapitre 3, nous avons étudié la relaxation du film SiGe au cours des principales
étapes de fabrication du substrat co-intégré réalisé par condensation de Ge, au voisinage
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des interfaces SGOI/SOI puis SGOI/STI. Nous avons montré que le SGOI relaxe sur une
portée de plusieurs centaines de nanomètres au bord des STI, ce qui ne peut être expliqué en
considérant uniquement des phénomènes mécaniques classiques et les propriétés élastiques
usuelles des matériaux mis en jeu. Nous avons donc développé un modèle FEM qui permet de
reproduire les mesures DFEH et d’isoler l’origine de ces relaxations. Avec l’appui de mesures
électriques, nous pensons que les relaxations observées résultent d’un relâchement mécanique
aux interfaces SiGe/SiO2, vraisemblablement dû à la présence du Ge au voisinage immédiat
de ces interfaces. Une étude spécifique des propriétés mécaniques de ces interfaces semble
essentielle à une bonne compréhension du phénomène observé. Des essais de cisaillement
macroscopiques sur différents SGOI sont par exemple envisageables.
Dans le chapitre 4, nous avons cartographié le champ de déformation présent dans les
MOSFETs FDSOI à différentes étapes clés de leur procédé de fabrication "gate first". L’empi-
lement de grille induit une tension dans le canal, principalement par la relaxation du métal
de grille (TiN). Cette tension est "perdue" lors de l’épitaxie des S/D, aussi bien dans les
MOSFETs de types n que p. Le recuit de diffusion ne modifie pas l’état de déformation
du canal, mais fait vraisemblablement précipiter le C des S/D Si:C des n-MOS. Enfin, la
siliciuration n’affecte pas significativement l’état de déformation du canal, grâce aux S/D
surélevés qui empêchent aux déformations dans le plan de se propager latéralement dans le
canal. Ces mesures présentent un grand intérêt pour aider à optimiser l’état de déformation
du canal via l’ingénierie de contrainte.
D’un point de vue technologique, les chapitres 2, 3 et 4 ont mis en évidence que la
condensation de Ge est parfaitement adaptée à la formation de substrats co-intégrés pour les
transistors planaires, en formant localement des films minces de SiGe totalement contraints.
Cette compression est même renforcée dans le canal des p-MOS lors de l’épitaxie des S/D
SiGe, qui lui confère ainsi une très bonne mobilité des trous. Cependant, la relaxation du
film SiGe sur une longue portée au bord des zones actives p-MOS dégrade cette mobilité. Ce
point fait l’objet de plusieurs développements en cours, à STMicroelectronics, afin de limiter
voire éliminer ce désagrément.
Les deux derniers chapitres (5 et 6) s’intéressent à d’autres problématiques posées en
microélectronique et pouvant être abordées en utilisant la DFEH.
Dans le chapitre 5, nous avons ainsi montré comment la DFEH pouvait être employée
pour mesurer le dopage d’un semiconducteur par des atomes qui ont une taille différente
de ceux de la matrice. Un échantillon de Si:B élaboré spécialement pour cette étude et
caractérisé électriquement a permis de prouver le concept et de mesurer un coefficient
d’expansion de la maille de Si par l’apport d’un atome de B à -6,5.10-24 cm3. La sensibilité
de la DFEH pour la mesure de la concentration de dopants est directement proportionnelle
à cette valeur. Nous l’estimons à 0,06 at.% dans le cas du Si:B. La technique, appliquée à
deux échantillons (de Si:B et de Ge:P) issus d’un procédé de fabrication d’une jonction p-n,
a permis de montrer qu’elle est appropriée pour évaluer le taux d’activation des dopants,
sous certaines conditions. Nous avons de plus estimé le coefficient d’expansion de la maille
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du Ge:P à -4,2.10-24 cm3. La DFEH peut finalement être utilisée pour mesurer des dopages
à l’échelle nanométrique dans des dispositifs semiconducteurs très dopés, en prenant garde
à ce que le champ de déformation engendré par le procédé de fabrication ne vienne pas
"polluer" la mesure.
Dans le chapitre 6, nous avons comparé la DFEH à la HRXRD et à la courbure de
micro-poutre. Nous avons prouvé que la DFEH et la HRXRD donnent accès aux mêmes
informations. Cependant, en utilisant la HRXRD, la phase de l’onde diffractée est perdue et
il n’est donc pas possible de déduire directement la cartographie du champ de déformation à
partir de la mesure. Ce champ doit être retrouvé par simulations. La mesure DFEH est certes
longue et destructive, mais elle est adaptée à la mesure locale d’un champ de déformation
inconnu. La mesure HRXRD est rapide et non destructive. Elle est appropriée au contrôle en
ligne de production sur de larges structures périodiques, afin de vérifier certains paramètres
identifiés préalablement.
La méthode de la courbure de wafer est couramment utilisée pour mesurer la contrainte
interne au sein d’un dépôt. Lorsque l’épaisseur de ce dépôt n’est plus négligeable devant
l’épaisseur de la sonde, la déformation engendrée dans le substrat sonde n’est plus indé-
pendante du module de Young du dépôt. Ainsi, la méthode originale de la courbure de
micro-poutre et la DFEH appliquée au voisinage d’un mésa d’un dépôt, sont toutes deux
sensibles à un couple de solutions (E, σ) qui caractérise les propriétés mécaniques élastiques
du dépôt. Une mesure indépendante du module de Young ou bien de la contrainte interne du
dépôt est nécessaire afin d’identifier sans ambiguïté le couple de paramètres qui le caracté-
rise. La méthode de la courbure de micro-poutre nécessite d’être perfectionnée pour obtenir
une meilleure précision, en particulier en améliorant la précision de la gravure de la poutre
et la mesure des distances.
Enfin, nous avons détaillé dans l’annexe B les conditions d’utilisation optimales d’un FEG
Schottky pour l’holographie électronique. Nous montrons notamment que ces expériences
doivent être menées dans le mode "crossover" du canon, avec des réglages qui privilégient une
forte intensité de la sonde. Ce mode permet d’obtenir un meilleur degré de cohérence spatiale
de la sonde que le mode "telefocus" du canon, pour lequel il est nécessaire de retirer l’émission
issue des facettes latérales de la cathode à l’aide du premier diaphragme condenseur.
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Cette annexe est dédiée à la description des propriétés mécaniques du Si et du SiGe,
nécessaires à leur modélisation par éléments finis.
A.1 Élasticité linéaire anisotrope
En mécanique des milieux continus, les contraintes σ et les déformations ε s’expriment
sous forme de tenseurs d’ordre 2, de dimension 3 x 3, dans le repère spatial tridimentionnel
(O, x, y, z) :
σ =
σxx σxy σxzσyx σyy σyz
σzx σzy σzz
 et ε =
εxx εxy εxzεyx εyy εyz
εzx εzy εzz
 (A.1)
avec par construction εij = εji. Il résulte de l’équilibre des moments [Barbe10] :
σij = σji (A.2)
Les tenseurs des contraintes et des déformations sont donc constitués de 6 composantes in-
dépendantes.
La relation d’élasticité linéaire liant la contrainte à la déformation est la loi de Hooke
[Franc12] :
σ = C.ε (A.3)
avec C le tenseur des constantes élastiques, d’ordre 4, de dimension 3 x 3 x 3 x 3. Ce tenseur
des constantes élastiques caractérise entièrement la réponse anisotrope du matériau, soumis
à une sollicitation. Les relations de symétrie imposent [Barbe10] :
Cijkl = Cjikl = Cijlk = Cklij (A.4)
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Le tenseur des constantes élastiques est alors composé de seulement 21 composantes indé-
pendantes.
Dans le but de simplifier les calculs, il est possible de réécrire les trois tenseurs sous
une forme contractée, en tenant compte des conditions de symétrie réduisant les éléments
indépendants. Les tenseurs des déformations et des contraintes peuvent se réduire à un
tenseur d’ordre 1 comportant 6 termes et le tenseur des constantes élastiques peut se réduire à
un tenseur d’ordre 2, de dimension 6 x 6. La convention de Voigt est alors utilisée, permettant
de simplifier les couples d’indice ij et kl de Cijkl de la façon suivante [Franc12] :
11→ 1 12→ 6 13→ 5
21→ 6 22→ 2 23→ 4
31→ 5 32→ 4 33→ 3
(A.5)
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A.2 Cas des systèmes cristallographiques cubiques
En se plaçant dans le cas de cristaux cubiques, les composantes du tenseur des constantes
élastiques, en notation de Voigt, peuvent être réduites grâce à des considérations de symétrie.
Pour un cristal cubique, possédant 9 plans de symétrie, le tenseur des constantes élastiques




C11 C12 C12 0 0 0
C12 C11 C12 0 0 0
C12 C12 C11 0 0 0
0 0 0 C44 0 0
0 0 0 0 C44 0
0 0 0 0 0 C44

(A.7)
A.3 Description mécanique du Si et du SiGe
Le Si et le Ge cristallisent en un réseau de type diamant. C’est un cristal cubique à faces
centrées, dont la moitié des sites tétraédriques sont occupés, voir figure A.1. Le Si1-xGeGexGe
est une solution solide, pour laquelle xGe est la fraction molaire occupée par le Ge dans
la structure cristalline. Le paramètre de maille du Si est 5,431 Å et celui du Ge 5,658 Å.
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L’évolution du paramètre de maille du Si1-xGeGexGe est [Riege93] :
aSiGe = 5, 431 + 0, 20.xGe + 0, 027.x 2Ge (A.8)
Figure A.1 – Structure diamant du Si et du Ge, mettant en évidence un site tétraédrique,
adapté de [The 15].
Les composantes du tenseur des constantes élastiques du Si, du Ge et du SiGe utilisées
dans cette thèse, exprimées en GPa dans la base ([100], [010], [001]), sont les suivantes :
• Si : C11 = 165, 7 , C12 = 63, 9 et C44 = 79, 6 [Wortm65].
• Ge : C11 = 129, 2 , C12 = 47, 9 et C44 = 67, 0 [Wortm65].
• Si1-xGeGexGe : C11 = 129, 2xGe + 165, 7(1 − xGe) , C12 = 47, 9xGe + 63, 6(1 − xGe)
et C44 = 67xGe + 79, 6(1 − xGe) ; avec l’utilisation de la loi des mélanges de Vegard
[Vegar21].
A.4 Changement de repère
Le tenseur des constantes élastiques doit être écrit dans la base adaptée au problème afin
que COMSOL tienne compte des propriétés adaptées au matériau. Il est donc nécessaire de
décrire ce tenseur dans la base de type ([110], [001], [110]), lue dans le repère (O, x, y, z) du
logiciel, voir partie 1.4.2.3. Nous devons donc réaliser une rotation de ce tenseur de θ = pi4
autour de la direction y. La matrice de rotation s’écrit alors de la manière suivante :
R =
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Le tenseur des constantes élastiques exprimé dans la nouvelle base s’écrit, en utilisant la
convention de Einstein [Hirth68] :
C ′ijkl = RigRjhCghmnRkmRln (A.10)
Nous obtenons finalement un nouveau tenseur des constantes élastiques du cristal (C ′), de

















11 0 0 0
0 0 0 C ′44 0 0
0 0 0 0 C ′55 0
0 0 0 0 0 C ′44

(A.11)
avec C ′11 =




C11 + C12 − 2C44
2 , C
′




A.5 Épitaxie d’un système cubique
Nous détaillons ici le cas d’une épitaxie pseudomorphique de deux systèmes cristallogra-
phiques cubiques : une couche B sur un substrat A, voir figure A.2. C’est par exemple le cas






Figure A.2 – Description structurale des matériaux A et B (a) avant épitaxie et (b) après
épitaxie pseudomorphique de B sur le substrat A.
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Le substrat A, très épais devant l’épaisseur du dépôt B et de dimensions latérales très
grandes devant son épaisseur (condition pleine plaque), conserve son paramètre de maille :
εA‖ = εA⊥ = 0 (A.13)
D’autre part, les paramètres de maille dans le plan du dépôt B sont adaptés, imposés par






La condition aux limites en surface de la couche épitaxiée est σB⊥ = σBzz = 0. Cette condition
reste valide dans toute l’épaisseur du film mince. L’équation de Hooke A.3 donne alors :
σBzz = 0 = CB12εBxx + CB12εByy + CB11εBzz (A.15)











Nous en déduisons son paramètre de maille :




Le paramètre de maille hors plan de la couche épitaxiée B est modifié, par la réaction de
Poisson liée à l’adaptation du paramètre de maille dans le plan.
Notons que nous mesurons par DFEH la déformation relative au substrat de référence.
La déformation perçue dans le matériau B est donc toujours relative au matériau A. Le lien
entre la déformation mesurée par DFEH, εB[DFEH], et la déformation réelle du matériau
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Annexe B. Optimisation des conditions opératoires d’un canon à électrons
à émission de champ Schottky pour l’holographie électronique
Les hologrammes présentés dans cette thèse ont été acquis avec deux microscopes, le
Tecnai F20 et l’I2TEM, équipés respectivement de canons à électrons à émission de champ
(FEG) de type Schottky et froid. Les conditions optiques et d’utilisation d’un FEG froid
sont relativement simples, mais celles d’un FEG Schottky, plus complexes, restent parfois
mal comprises par les microscopistes. C’est pourquoi nous nous intéressons dans cette annexe
aux conditions optiques du FEG Schottky et à leur influence sur le degré de cohérence spatiale
et l’intensité de l’illumination, qui affectent la qualité des hologrammes. Nous déterminerons
quelles sont les conditions optimales à réunir pour mener des expériences d’holographie
électronique avec ce type de source.
B.1 Éléments de théorie
B.1.1 La source à électrons
Après une description succincte des différents types d’émission d’électrons, nous nous
intéresserons plus particulièrement au fonctionnement de la source Schottky.
B.1.1.1 Différents principes d’émission des électrons
Dans cette partie, nous décrivons les différents types d’émission d’électrons dans le vide,
à partir d’une pointe métallique (cathode) : thermoionique, champ froid et Schottky.
i. L’émission thermoionique se produit lorsque la température de la cathode est suffisante
pour que la distribution de Fermi-Dirac des électrons dans le métal au niveau d’énergie
du vide (Φvide) soit non nulle. Cette distribution s’exprime sous la forme [Ashcr02] :





avec E l’énergie des électrons, Ef l’énergie du niveau de Fermi du métal, kb la constante
de Boltzmann et T la température. Dans ce cas, une émission d’électrons a lieu spon-
tanément dans le vide (figure B.1). Les électrons émis ont alors une distribution en
énergie très asymétrique, étendue au-dessus de la barrière de potentiel. La densité









avec m et e la masse et la charge d’un électron et Φvide la hauteur de la barrière de
potentiel entre la cathode et le vide.
ii. L’émission de champ est un phénomène quantique se produisant lorsque le champ
électrique au voisinage de l’anode est suffisamment élevé. Pour cela, la cathode a un
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Figure B.1 – Schéma de principe de l’émission thermoionique (rouge), de champ froid (bleu)
et Schottky (vert). La distribution de probabilité de Fermi-Dirac des états énergétiques des
électrons dans le métal est schématisée sur la gauche. Le diagramme d’énergie de l’interface
cathode/vide est représenté au centre, illustrant l’effet du champ électrique sur la barrière
de potentiel. La distribution en énergie des électrons émis est schématisée sur la droite.
rayon de courbure à son apex inférieur à 50 nm, permettant d’exacerber fortement le
champ électrique à son voisinage, grâce à l’effet de pointe. Le champ électrique a pour
effet d’abaisser le travail de sortie de ∆W . C’est ce qui est appelé l’effet Schottky. Il
engendre aussi une pente de−eF du niveau d’énergie du vide (figure B.1). Lorsque cette
pente est suffisante, des électrons sont extraits par effet tunnel à travers la barrière de
potentiel. La distribution en énergie des électrons émis est asymétrique, plus étendue
vers les basses énergies, reflétant la forme de la barrière de potentiel convoluée à la
distribution en énergie des états électroniques dans la cathode (figure B.1). La densité









avec c1 et c2 des constantes dépendantes du matériau et de la géométrie, F le champ
électrique au voisinage de la cathode et Φvide−∆W la hauteur de la barrière de potentiel





permittivité du vide [Orlof97].
iii. L’émission Schottky est une émission thermoionique assistée par le champ électrique.
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Dans ce cas, la cathode est une pointe en W monocristallin, dont le rayon de courbure
est de l’ordre de 1 µm, figure B.2 (a). Le champ électrique au voisinage de la pointe
n’est alors pas assez exalté pour engendrer une émission de champ. La cathode est
donc chauffée de manière à permettre une émission thermoionique. Pour ce faire, la
pointe est fixée sur un support en forme de V (figure B.2), permettant une alimentation
en courant et ainsi un échauffement par effet Joule jusqu’à la température d’émission,
autour de 1800 K. Il n’est pas nécessaire de chauffer autant la cathode que dans le cas de
l’émission thermoionique pour deux raisons. D’une part le niveau d’énergie du vide est
abaissé de ∆W par l’effet Schottky et d’autre part le travail de sortie des électrons est
diminué de 4,5 eV à 2,7 eV par l’utilisation d’un oxyde de zirconium (ZrO) [Reime08].
Dans ce but, un réservoir de ZrO est présent sur la pointe, figure B.2 (a). Il permet de
mouiller la pointe en W à la température de fonctionnement. Cette pointe est orientée
selon la facette (100) car elle présente la meilleure mouillabitité au ZrO. Il faut noter
qu’une part non négligeable des électrons est émise par effet de champ à travers le
haut de la barrière de potentiel (figure B.1). La forme de la distribution en énergie
des électrons émis dépend de la température et du champ électrique. La densité de


























B.1.1.2 Optique électronique de la source Schottky
Dans le cas des sources thermoioniques, les électrons extraits sont focalisés par le wehnelt
en un crossover réel (figure B.3). Ce point devient la source effective de l’ensemble de l’op-
tique du TEM. Dans le cas des sources à émission de champ froid, les électrons extraits de la
pointe sont focalisés dans une source virtuelle par l’intermédiaire combiné du champ intense
autour de la pointe et d’une lentille électrostatique, appelée GunLens, située après l’anode
extractrice. Enfin, en ce qui concerne les sources Schottky, une anode supplémentaire, dite
suppresseuse, située autour de la pointe, permet de sélectionner les électrons émis seulement
en bout de pointe (figure B.3). L’ensemble des champs sur la pointe (suppresseuse, extrac-
trice) associé à l’action de la GunLens forment une source virtuelle. Dans ce cas, la taille
du crossover virtuel de la source Schottky reste bien supérieure à celle obtenue dans le cas
d’une source froide (voir table B.2).
Nous détaillons maintenant les tensions appliquées à la succession d’anodes composant
la source Schottky. Elles sont au nombre de trois, figure B.2 (c). La première anode (sup-
presseuse, photographiée en figure B.2 (b)) entoure la cathode et est polarisée autour de
-250 V. La seconde anode (extractrice) est polarisée à une tension de l’ordre de 3 à 6 kV.
C’est elle, associée à la forme de la pointe, qui permet de créer le fort champ électrique
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Figure B.2 – (a) Image SEM d’une pointe ZrO/W(100) d’une source Schottky, adaptée
de [Orlof97]. (b) Photo du bloc contenant la pointe et la suppresseuse d’un émetteur York
Probe Source (YPS 174) [York15]. (c) Schéma de principe d’une source Schottky, adapté de
[Frans98].
Figure B.3 – Schéma optique de l’émission électronique des sources thermoioniques (ayant
une source effective réelle), et des sources à émission de champ (ayant une source effective
virtuelle), illustrant l’anode supplémentaire du Schottky, adapté de [Orlof97].
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au voisinage de la cathode, permettant l’émission. La troisième anode (GunLens) permet
le contrôle de la focalisation des électrons émis par la source, nous l’appelons donc lentille
de focalisation (figure B.2 (c)). Polarisée à une tension de l’ordre de 0,5 à 2 kV, elle ajuste
l’action globale de la lentille électrostatique constituée de l’ensemble des anodes de la source.
Nous voyons dans la figure B.2 (a) que la pointe monocristalline en ZrO/W(100) d’une
source Schottky présente des facettes latérales. Les facettes les plus marquées sont les quatre
plans {110} [Orlof97]. Malgré la présence de la suppresseuse, des électrons en provenance de
ces quatre facettes latérales peuvent participer à la formation de la sonde. Cette émission
latérale, déjà observée directement en sortie de source Schottky, est aussi transmise par
l’optique du TEM, comme présenté en figure B.4.
Figure B.4 – (a) Émission captée en sortie de source Schottky [Orlof97]. (b) Lobes d’émis-
sion latérale imagés au Tecnai F20, en mode de fonctionnement "crossover" du FEG Schottky.
L’émission centrale est arrêtée par une tige métallique (beam-stop), afin de ne pas saturer
la caméra CCD.
B.1.2 Le canon à émission de champ Schottky
B.1.2.1 Optique électronique du FEG Schottky
Ce que nous allons maintenant appeler le canon Schottky est constitué de la source
Schottky, décrite précédemment, puis d’un étage accélérateur. L’étage accélérateur est sim-
plement une succession de six anodes, portées à des potentiels électriques constants, pour
que l’énergie des électrons atteigne 200 keV dans notre cas. Le schéma complet du FEG
Schottky est montré en figure B.14, où nous avons reproduit à l’identique la géométrie des
anodes dans le but de simuler les trajectoires des électrons, en partie B.3.1.
B.1.2.2 Modes de fonctionnement du FEG Schottky
Les réglages de l’optique du FEG Schottky permettent d’obtenir une continuité de condi-
tions optiques (figure B.5), dont deux modes principaux peuvent être isolés : un premier ap-
pelé "crossover" et un second qualifié de "telefocus", dans la dénomination de FEI [Tech04].
Le premier réfère à une illumination comprenant un point de focalisation réel des électrons
(l’illumination du canon est convergente), tandis que le crossover total du canon est virtuel
B.1. Éléments de théorie 209
en mode "telefocus" (l’illumination est divergente), voir figure B.5. Le mode d’opération du
FEG Schottky est fixé par les tensions de l’anode extractrice et de la lentille de focalisation,
explicitées en table B.1 pour un FEG Schottky fabriqué par FEI.
Figure B.5 – Schéma de la trajectoire des électrons depuis la source Schottky jusqu’à la
seconde lentille condenseur, illustrant les modes de fonctionnement "crossover" et "telefocus".
Tension
d’extraction (V)
Tension de la lentille de focalisation (ou GunLens) (V)
1 2 3 4 5 6 7 8
0 à 2800 500 630 750 1000 1250 1500 1750 2000
2800 à 4500 750 870 1000 1120 1250 1500 1750 2000
4500 à 5600 1000 1000 1000 1120 1250 1500 1750 2000
5600 à 6800 500 500 500 500 500 2000 2000 2000
Table B.1 – Tableau récapitulatif des modes d’opération d’un FEG Schottky FEI en fonction
de ses réglages : les conditions de "telefocus" sont grisées [Tech04].
Le mode "telefocus" est principalement utilisé pour le STEM et pour l’EELS, car il permet
d’obtenir un crossover virtuel du canon dont la taille peut être plus réduite par la première
lentille condenseur, et permet ainsi d’atteindre une taille de sonde plus petite. D’autre part, il
est possible dans ce mode d’écranter les lobes d’émission latérale par l’utilisation du premier
diaphragme condenseur (figure B.5) [Tecn15], comme nous le verrons à l’aide de la simulation
en partie B.3.2. L’écrantage de ces lobes d’émission latérale n’est pas possible en mode
"crossover", ni avec le premier ni avec le second diaphragme condenseur.
B.1.3 Caractéristiques et choix du FEG Schottky
L’holographie électronique hors axe optique est une configuration d’interférométrie par-
ticulière qui utilise un biprisme électrostatique. Une cohérence suffisante des électrons est
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donc requise pour permettre la formation de la figure d’interférence. Il paraît alors évident
que le choix du canon à électrons joue un rôle primordial dans la qualité de l’interférogramme
obtenu. C’est ce que nous discutons dans cette partie.
Une analogie peut être faite entre les canons à électrons et les sources optiques. Les ca-
nons thermoioniques (avec une cathode émettrice en W ou en LaB6) peuvent être comparés
à des ampoules (intenses) et les FEGs à des lasers (brillants). Les principales spécifications
des canons à électrons sont rappelées dans la table B.2. Les canons thermoioniques ont un
fort courant d’émission et nécessitent un vide peu poussé, mais ils présentent une faible
brillance, une dispersion énergétique élevée (due au crossover réel (effet Boersch [Orlof97]))
et une faible durée de vie. À l’opposé, les FEGs ont un faible courant d’émission et nécessitent
un vide poussé, mais ils présentent une forte brillance, une faible dispersion énergétique et
une longue durée de vie. D’autre part le courant d’émission des FEGs froids dérive, à cause
de l’adsorption de molécules par la pointe, qui nécessite un nettoyage régulier en la chauffant





Cathode W LaB6 ZrO/W(100) W(310)
Température




15000 5000 15 3
Courant total












1,5 - 3 1,3 - 2,5 0,7 - 1,2 0,3 - 0,6
Dérive du
courant (%/h) stable stable stable 10
Vide (Pa) < 10-3 < 10-4 < 10-6 < 10-8
Durée de vie
typique 100 h 1000 h 2 ans 7 ans
Table B.2 – Comparatif des principales caractéristiques des canons à électrons.
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Il a été montré que l’influence de la dispersion énergétique est négligeable pour l’hologra-
phie électronique si elle est inférieure à 10 eV [Licht00]. Donc la cohérence temporelle n’est
pas un critère de sélection pour ce type d’expérience, puisque les sources thermoioniques ont
une dispersion énergétique inférieure à 2,5 eV (table B.2). La cohérence spatiale de la source,








et d’angle solide (piα 21 ) (α1 est représenté en figure B.6) [Willi09] :
β = 4Itot(pidα1)2
(B.5)
Le lien entre la visibilité
(
V = Imax − Imin
Imax + Imin
)
des franges d’un hologramme et la brillance






avec Icoh le courant de sonde cohérent et k = 1λ le vecteur d’onde. Cette formule montre que
la visibilité nécessaire à l’exploitation d’un hologramme n’est assez élevée qu’avec l’utilisation
d’une source à électrons de type FEG, très brillante. Nous étudions alors dans cette annexe
le FEG Schottky, développé dans les années 1980, et très répandu sur les TEMs car il permet
un bon compromis entre les caractéristiques des canons thermoioniques et des FEGs froids
(table B.2).
B.1.4 Holographie hors axe optique et qualité d’un hologramme
Nous voulons analyser l’influence des paramètres d’un FEG Schottky sur la qualité des
hologrammes. Nous utilisons pour cela un montage d’holographie électronique hors axe op-
tique, en travaillant dans le vide, sans échantillon, afin de ne pas perturber les résultats
(figure B.6).
Une onde électromagnétique plane incidente Ψ, issue d’une source ponctuelle, est de la
forme :
Ψ(−→r ) = A(−→r )e2ipi(
−→
k .−→r +Φ) (B.7)
avec −→r un vecteur de l’espace, A l’amplitude de l’onde, −→k son vecteur d’onde et Φ sa phase.
Nous considérons son amplitude, spatialement constante, comme valant 1. Dans le vide,
le déphasage (ϕ) entre les deux sources ponctuelles virtuelles formées par le biprisme de
Möllenstedt est nul (figure B.6). Nous pouvons alors écrire l’intensité de l’hologramme de la
manière suivante, en se basant sur l’équation 1.25 :
I(−→r ) = |Ψ(−→r ) + Ψ(−→r )|2





Nous voyons dans cette équation une constante et un terme cosinus (représentant les franges
212
Annexe B. Optimisation des conditions opératoires d’un canon à électrons
à émission de champ Schottky pour l’holographie électronique
de l’hologramme), où V est la visibilité de ces franges. Cette grandeur est un critère de la
qualité d’un hologramme, mais ce n’est pas le seul, comme nous le montrons par la suite.
Figure B.6 – Schéma de principe optique de l’holographie électronique hors axe optique,
dans le vide.
La qualité d’un hologramme se juge par l’incertitude sur la phase, mesurable par l’écart
type de la phase reconstruite à partir de l’hologramme acquit dans le vide (σϕ). L’incertitude








avec snr le rapport signal sur bruit et N le nombre moyen d’électrons par pixel. Lorsque le
signal effectif Neff = NV 2 est maximal, l’incertitude sur la phase est minimale [Chang15].





avec ICCD le signal moyen détecté par la caméra CCD et Cconv le facteur de conversion
d’un électron en signal par la caméra. Finalement, il est souhaitable de maximiser le signal
effectif (traduisant la minimisation de l’écart type de la phase reconstruite) afin d’obtenir
un hologramme de la meilleure qualité possible.
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B.1.5 Cohérence et théorème de Van Cittert-Zernike
Nous considérons maintenant une source distribuée spatialement sur ξ, d’intensité is,
ayant une distribution de vecteur d’onde (énergétique et angulaire). En considérant que
chaque ondelette différant en ξ ou en énergie est incohérente [Licht08b], nous pouvons ap-
pliquer une sommation des interférences engendrées par chacune d’elles. Alors, l’intensité






k )(1 + cos(2piq0x+ ϕ(ξ,
−→
k )))dξd−→k (B.11)
avec κ = k−k0 (k0 est la valeur moyenne de la distribution énergétique quasi-monochromatique
de la source), q0 = ∆k0 = k0α2 (figure B.6) et ϕ(ξ,
−→
k ) = 2pi(k0α1ξ + κα2x) . En consi-
dérant que la distribution en vecteur d’onde s(−→k ) est identique en chaque point-source,
alors is(ξ,
−→












= 2 (1 + |γ|cos(2piq0x+ ρ)) (B.12)
avec γ = |γ|eiρ le degré de cohérence complexe. Pour les sources à électrons usuelles, le degré
de cohérence peut s’écrire comme le produit du degré de cohérence spatiale (γsp) et du degré
de cohérence temporelle (γtemp) [Licht08a] :
γ = γspγtemp
= |γsp|eiρsp|γtemp|eiρtemp (B.13)
Par analogie entre l’équation B.13 et l’équation B.12, nous pouvons exprimer les degrés de







Nous considérons |γtemp| égal à 1 dans notre expérience car, pour une dispersion énergétique
de l’ordre de 1 eV (typique d’un FEG Schottky (table B.2)), la longueur de cohérence tem-
porelle limite le nombre de franges d’interférence à 105 [Licht08b], ce qui est très supérieur





= TF [i(ξ)] (B.16)
L’équation B.16 est l’expression du théorème de Van Cittert-Zernike [Born86] : à une dis-
tance suffisamment éloignée de la source, le degré de cohérence est égal à la transformée de
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Fourier normalisée de la distribution spatiale d’intensité de la source.
Nous voyons, par comparaison des équations B.8 et B.12, que la visibilité de l’hologramme
traduit directement la norme du degré de cohérence de la source, en considérant un système
optique idéal [Licht08a] :
V = |γ|CinstCMTF (B.17)
avec l’introduction de Cinst et CMTF , deux facteurs d’atténuation de la visibilité de l’holo-
gramme (compris entre 0 et 1) liés respectivement aux instabilités du TEM et à la fonction
de transfert de modulation de la caméra CCD.
B.2 Résultats
B.2.1 Spectroscopie de pertes d’énergie des émissions latérales et
centrale
Dans cette partie, afin de mieux appréhender le fonctionnement du FEG Schottky, nous
nous intéressons à la cohérence temporelle des lobes d’émission latérale et à leur intensité,
relativement à l’émission centrale, pour une source fonctionnant à 200 kV. Nous avons pour
cela réalisé deux spectres d’énergie de l’émission avec le GIF Tridiem équipé sur le Tecnai
Figure B.7 – Dispersion en énergie (a) du spot d’émission centrale et (b) d’un lobe d’émis-
sion latérale. L’image (c) permet de visualiser le placement du diaphragme d’entrée du GIF.
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F20. Le premier à partir du spot d’émission centrale provenant de la facette W (100) et
le second à partir d’un lobe d’émission latérale W {110} (figure B.7). Cette mesure a été
réalisée en mode "crossover", à une extraction de 4600 V, avec une tension de lentille de
focalisation de 1500 V. Un grand diaphragme C2 a été utilisé, d’un diamètre de 200 µm.
Comme montré en figure B.7, nous mesurons une dispersion en énergie à mi-hauteur du
pic sans perte de 1,05 eV dans le cas de l’émission centrale et de 2,43 eV dans le cas d’un
lobe d’émission latérale. De plus, un fond continu présentant une forte dispersion en énergie
est présent dans le cas de l’émission latérale.
Dans ces conditions optiques de la source, nous mesurons un ratio d’intensité de l’ordre
de 70 entre l’émission centrale et l’émission latérale. Pour cela, nous prenons en compte
l’intégrale de l’intensité sur la dispersion énergétique de -5 eV à 50 eV et le facteur sur le
temps de pose (figure B.7). Cependant, la totalité du faisceau central est collectée, alors que
seulement une partie d’un des quatre lobes d’émission latérale est mesurée. De plus, le fond
continu du spectre énergétique de l’émission latérale n’est intégré que jusqu’à 50 eV. Nous
déduisons que la contribution des lobes d’émission latérale dans l’intensité totale de la sonde
se réduit à un facteur inférieur à 17 (' 704 ).
B.2.2 Hologrammes : détails expérimentaux
Les hologrammes sont acquis dans le vide, avec différentes configurations de la source.
L’alignement du canon est ajusté (gun-shift et gun-tilt) à chaque changement de paramètres.
Toutes les autres composantes du système optique du TEM sont laissées identiques. Nous
utilisons le mode de fonctionnement classique (voir partie 1.2.3.2), à un grandissement de
440 kx. La première lentille condenseur est excitée à 0,1456 A. Les hologrammes sont ac-
quis avec une illumination elliptique, en fixant l’alimentation d’un quadrupôle du stigmateur
condenseur en position de butée et le second permettant d’ajuster l’orientation du grand axe
de l’ellipse orthogonale au biprisme. La sonde elliptique est centrée sur la caméra CCD avec
les déflectrices condenseurs. L’angle de convergence de la sonde (α1 dans l’équation B.16)
est maintenu constant par le contrôle de l’ouverture de l’ellipse, en ajustant le courant de la
seconde lentille condenseur (seul ajustement du système optique). Le biprisme, alimenté à
une tension de 100 V, est inséré dans le plan de sélection d’aire. Il reste dans la même posi-
tion (placement et orientation) durant toute l’expérience. Les hologrammes sont acquis avec
un temps de pose de 5 s sur la caméra CCD 2k x 2k, donnant une interfrange de 11,1 pix, ce
qui correspond à 0,21 nm (figure B.8). Les diamètres des diaphragmes condenseurs utilisés
sont listés dans la table B.3.
Le calcul de l’intensité moyenne acquise par la caméra et de la visibilité de l’hologramme
est réalisé automatiquement sur une zone centrale de 512 x 512 pix à l’aide d’un script sous
DigitalMicrograph (figure B.8). Ainsi, les franges de Fresnel présentes sur les bords de l’ho-
logramme n’influencent pas les résultats.
Pour chaque condition optique, la démarche consiste à acquérir successivement plusieurs
216
Annexe B. Optimisation des conditions opératoires d’un canon à électrons
à émission de champ Schottky pour l’holographie électronique
Figure B.8 – Hologramme acquis à une tension d’extraction de 4600 V, une valeur de
GunLens de 5 (table B.1) et en utilisant le premier diaphragme condenseur en position 3






Premier (C1) 70 µm 50 µm 30 µm
Second (C2) 100 µm 70 µm 30 µm
Table B.3 – Tableau détaillant les diamètres des diaphragmes condenseurs utilisés.
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hologrammes. Une stabilisation de la visibilité des hologrammes est observée au cours du
temps, vers une valeur maximale. Nous n’exploitons que les derniers hologrammes acquis,
de visibilité élevée. Cette procédure garantit que le facteur d’atténuation représentant les
instabilités du TEM (équation B.17) est maximal et constant. De plus, le nombre élevé de
pixels par frange assure que le facteur d’atténuation associé à la fonction de transfert de la
caméra CCD est proche de 1. Avec ces précautions, le rapport entre la visibilité et le degré
de cohérence est constant, pour les différents hologrammes exploités : V ∝ |γ|.
Pour mesurer l’écart type du signal de phase (σϕ), l’image de phase est reconstruite à
partir des hologrammes avec HoloDark (voir partie 1.2.3.1), en utilisant un masque de rayon
qh
3 , soit 0,63 nm. Les distorsions de la caméra CCD sont corrigées grâce à la soustraction
de son Ronchigramme (voir partie 1.2.3.1). La référence de phase est placée au centre de
l’image de phase, à la position déterminée en figure B.8 par le carré vert. L’écart type du
signal de phase est mesuré via les valeurs des pixels contenus dans un carré de 256 x 256 pix2,
placé au centre de l’image de phase. L’utilisation d’une surface restreinte pour sa mesure
permet de ne pas être influencé par les artefacts engendrés par les franges de Fresnel, ni par
les distorsions de phase générées par l’optique de l’étage projecteur du TEM, non corrigée.
B.2.3 Intensité et degré de cohérence de la sonde en fonction des
conditions d’utilisation d’un FEG Schottky
Nous décrivons dans cette partie l’influence des conditions d’utilisation d’un FEG Schottky
(tension de l’extraction et de la lentille de focalisation) et des diaphragmes condenseurs, sur
le degré de cohérence spatiale et l’intensité de la sonde formée.
B.2.3.1 Influence des diaphragmes sur la sonde : mode "crossover"
La tension de l’anode extractrice est fixée à 4200 V et celle de la lentille de focalisation à
1250 V, ce qui correspond au mode "crossover" du canon. La figure B.9 représente l’intensité
moyenne perçue par la caméra CCD et la visibilité de l’hologramme, en fonction des dia-
phragmes condenseurs utilisés, listés en table B.3.
Nous observons que, en diminuant le diamètre du diaphragme C1 d’une part ou du
diaphragme C2 d’autre part, l’intensité de la sonde diminue et la visibilité de l’hologramme
augmente. Lors du passage d’un diaphragme C1 à un diaphragme C2 limitant l’angle de
convergence de la sonde, le même comportement est observé : une diminution de l’intensité
est accompagnée d’une augmentation de la visibilité de l’hologramme (figure B.9).
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Figure B.9 – Visibilité des hologrammes (en bleu) et intensité moyenne collectée par la
caméra (en rouge) en fonction du diaphragme condenseur utilisé (table B.3), pour une illu-
mination de type "crossover".
B.2.3.2 Influence des diaphragmes sur la sonde : mode "telefocus"
Nous nous plaçons dans le mode "telefocus" du canon, la tension de l’anode extractrice
étant fixée à 4600 V et celle de la lentille de focalisation à 1250 V. La figure B.10 représente
l’intensité moyenne perçue par la caméra CCD et la visibilité de l’hologramme en fonction
Figure B.10 – Visibilité des hologrammes (en bleu) et intensité moyenne collectée par
la caméra (en rouge) en fonction du diaphragme condenseur utilisé (table B.3), pour une
illumination de type "telefocus".
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des diaphragmes condenseurs utilisés, listés en table B.3.
Comme dans le cas du mode "crossover", l’intensité de la sonde diminue et la visibilité de
l’hologramme augmente, avec la diminution du diamètre du diaphragme C1 d’une part ou du
diaphragme C2 d’autre part. Cependant, au passage d’un diaphragme C1 à un diaphragme
C2 limitant l’angle de convergence de la sonde en mode "telefocus", lorsque l’intensité diminue
la visibilité de l’hologramme diminue aussi (figure B.10). Ce résultat surprenant, que nous
discuterons en partie B.4.2, est le point clé de cette étude.
B.2.3.3 Influence de la tension de la lentille de focalisation sur la sonde
La tension de l’anode extractrice est fixée à 4600 V, de manière à pouvoir simplement
passer du mode "telefocus" au mode "crossover" du canon en changeant la tension de la
lentille de focalisation de 1250 V à 1500 V. Les diaphragmes utilisés sont ceux de taille 3,
afin d’obtenir la plus grande intensité de sonde possible. Le diaphragme C2 est utilisé dans
le mode "crossover" et C1 dans le mode "telefocus", dans le but de retirer la contribution
des lobes d’émission latérale (partie B.1.2.2). La figure B.11 représente l’intensité moyenne
perçue par la caméra CCD et la visibilité de l’hologramme en fonction de la valeur de la
tension de la lentille de focalisation (listée en table B.1).
Figure B.11 – Visibilité des hologrammes (en bleu) et intensité moyenne collectée par la ca-
méra (en rouge) en fonction de la GunLens utilisée (table B.1), pour une tension d’extraction
de 4600 V.
Nous constatons une influence négligeable de la tension de la lentille de focalisation en
mode "telefocus" (figure B.11), tout en sachant que les trois premières valeurs de la GunLens
sont identiques et égales à 1000 V (table B.1). En mode "crossover", augmenter la tension de
la lentille de focalisation diminue l’intensité de la sonde tout en augmentant la visibilité de
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l’hologramme. Au passage du mode "telefocus" à "crossover", avec l’action de la lentille de
focalisation, lorsque l’intensité de la sonde diminue fortement la visibilité de l’hologramme
augmente fortement (figure B.11).
B.2.3.4 Influence de la tension d’extraction sur la sonde
La tension de la lentille de focalisation est fixée à 1250 V. Ainsi, nous passons du mode
"crossover" au mode "telefocus" du canon en augmentant la valeur de la tension d’extraction
de 4500 V à 4550 V. Comme dans la partie précédente, nous utilisons les diaphragmes de
taille 3 (C2 dans le mode "crossover" et C1 dans le mode "telefocus"). La figure B.12 re-
présente l’intensité moyenne perçue par la caméra CCD et la visibilité de l’hologramme en
fonction de la valeur de la tension d’extraction.
Figure B.12 – Visibilité des hologrammes (en bleu) et intensité moyenne collectée par la
caméra (en rouge) en fonction de la tension d’extraction utilisée (table B.1), pour une tension
de la lentille de focalisation de 1250 V.
En mode "crossover", augmenter la tension d’extraction augmente l’intensité de la sonde
et diminue son degré de cohérence (figure B.12). Nous observons le comportement inverse
en mode "telefocus" : augmenter la tension d’extraction diminue l’intensité de la sonde et
augmente son degré de cohérence.
B.2.4 Qualité des hologrammes en fonction des conditions d’uti-
lisation d’un FEG Schottky
Nous montrons dans cette partie l’influence des conditions d’illumination d’un FEG
Schottky et des diaphragmes condenseurs sur la qualité des hologrammes acquis. Nous me-
surons pour cela l’écart type du signal de phase (σϕ en partie B.1.4), dans les différents
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hologrammes étudiés en partie B.2.3.
L’écart type du signal de phase est tracé en figure B.13 en fonction de l’intensité moyenne
collectée par la caméra CCD, selon les différents modes optiques du canon que nous avons
identifiés : "crossover", "telefocus" avec l’utilisation du diaphragme C1 et "telefocus" avec
l’utilisation du diaphragme C2.
Figure B.13 – Écart type du signal de phase en fonction de l’intensité moyenne collectée
par la caméra. Les couleurs différencient les conditions optiques du FEG Schottky utilisées.
Nous observons en figure B.13 que pour toutes les conditions optiques utilisées, l’écart
type du signal de phase décroit lorsque l’intensité moyenne de l’hologramme augmente. La
série prise en mode "telefocus" avec l’utilisation de C2 souffre du petit nombre de mesures
réalisées. Cependant, nous voyons que, à intensité de sonde constante, l’écart type du signal
de phase est le plus faible en mode "crossover", suivi du mode "telefocus" avec l’utilisation
de C1 et enfin du mode "telefocus" avec l’utilisation de C2.
B.3 Simulation de la trajectoire des électrons
Pour aider à interpréter les résultats présentés précédemment, nous simulons dans cette
partie les trajectoires des électrons pour les deux modes d’utilisation du FEG Schottky :
"crossover" et "telefocus".
B.3.1 Utilisation du logiciel Simion
Les simulations sont réalisées avec la version 8.1 de Simion, par F. Houdellier. Simion est
un logiciel de simulation de trajectoires de particules chargées. Ce logiciel est basé sur une
méthode de résolution par éléments finis (voir partie 1.4.1.1) de la distribution du champ
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électrostatique, puis sur une résolution de la deuxième loi de Newton pour le calcul de la
trajectoire des électrons dans ce champ.
Nous décrivons maintenant la méthodologie utilisée pour simuler la trajectoire des élec-
trons. La géométrie des électrodes est reproduite à l’identique du design FEI [Tech04], puis
maillée, en travaillant dans une symétrie cylindrique, figure B.14 (a). Un potentiel électrique
est appliqué aux électrodes. Ensuite, le champ électrostatique est calculé dans le vide par la
méthode des éléments finis, en résolvant l’équation de Laplace (∇2V = 0), figure B.14 (b).
Figure B.14 – (a) Reproduction de la géométrie cylindrique du FEG Schottky et maillage.
(b) Calcul des lignes équipotentielles électrostatiques dans le FEG Schottky et l’étage accé-
lérateur. (c) Calcul des trajectoires des électrons émis, au niveau de la pointe et de l’anode
extractrice.
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Les électrodes constituent les conditions aux limites et les effets de charge d’espace sont
négligés. Puis les positions et les vecteurs d’onde initiaux des électrons sont définis. Ces
derniers sont distribués spatialement sur la surface de l’apex de la pointe en W, considérée
comme une demi-sphère de 1 µm de rayon. Leur vecteur d’onde est orienté selon la normale
à la surface sphérique de la cathode pour l’émission centrale, et selon la normale aux plans
cristallographiques W {110} (partie B.1.1.2) pour les deux émissions latérales (donc à ±45°
de l’axe vertical), voir l’agrandissement en figure B.14 (c). Enfin, les trajectoires des électrons
soumis aux forces de Coulomb sont calculées, par la résolution de la deuxième loi de Newton.
La figure B.14 (c) représente les trajectoires des électrons calculées dans le FEG Schottky
FEI. Cette figure met bien en évidence une émission centrale (en noir), correspondant à
l’émissionW (100) et deux émissions latérales, gauche (en bleu) et droite (en rouge), décrivant
l’effet d’une émission par les facettes latérales de la pointe, de type W {110}. Nous observons
bien l’action de l’anode extractrice, qui écrante une grande partie de l’émission latérale.
B.3.2 Simulation des modes "crossover" et "telefocus" du canon
Les trajectoires des électrons sont simulées, jusqu’au premier diaphragme condenseur
(pris à 70 µm de diamètre), dans les deux modes de fonctionnement du FEG Schottky à
200 kV. Les figures B.15 et B.16 montrent les trajectoires des électrons calculées respecti-
vement pour le mode "crossover" et le mode "telefocus". La partie de gauche représente la
géométrie réelle du système, les lignes équipotentielles et les trajectoires des électrons. La
partie de droite représente la géométrie du système et les trajectoires des électrons après
agrandissement de l’échelle horizontale, afin d’améliorer la lisibilité de la figure.
La figure B.15 met en évidence une convergence de la trajectoire des électrons en mode
"crossover". Cependant, le crossover réel de la sonde n’est pas visible dans cette figure. Il
se situe sous le premier diaphragme condenseur (voir en figure B.5). Nous observons qu’une
partie des électrons des lobes d’émission latérale passe entre les électrodes et ne peut pas
non plus être arrêtée par le diaphragme C1. Les lobes d’émission latérale sont donc tout le
temps présents dans la sonde en mode "crossover".
La figure B.16 met en évidence des trajectoires des électrons presque parallèles en mode
"telefocus" (crossover virtuel du canon). Les trajectoires des électrons provenant de l’émission
latérale sont séparées de celles provenant de l’émission centrale. La distance D caractérisant
la séparation entre l’axe de symétrie central et la trajectoire d’un électron, au niveau du
diaphragme C1, augmente lorsque la tension d’extraction augmente (figure B.16). Il en résulte
que les lobes d’émission latérale sont arrêtés par l’utilisation du diaphragme C1, ainsi qu’une
partie de l’émission centrale. Alors, l’écrantage de l’émission centrale augmente lorsque la
tension d’extraction augmente.
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Figure B.15 – Simulation de la trajectoire des électrons en mode "crossover" (extraction à
3 kV, lentille de focalisation à 2 kV, accélération à 200 kV et diaphragme C1 de 70 µm de
diamètre). La partie de gauche représente la géométrie des électrodes, les lignes équipoten-
tielles électrostatiques et la trajectoire des électrons émis par la facette centrale W (100) (en
noir) et par deux facettes latérales W {110} et W {110} (en bleu et en rouge). La partie de
droite est agrandie par un facteur d’échelle horizontal de l’ordre de 50, et montre l’image de
la sonde en bas de la colonne TEM.
B.3. Simulation de la trajectoire des électrons 225
Figure B.16 – Simulation de la trajectoire des électrons en mode "telefocus" (extraction à
5 kV, lentille de focalisation à 1 kV, accélération à 200 kV et diaphragme C1 de 70 µm de
diamètre). La partie de gauche représente la géométrie des électrodes, les lignes équipoten-
tielles électrostatiques et la trajectoire des électrons émis par la facette centrale W (100) (en
noir) et par deux facettes latérales W {110} et W {110} (en bleu et en rouge). La partie de
droite est agrandie par un facteur d’échelle horizontal de l’ordre de 30, et montre l’image de
la sonde en bas de la colonne TEM.
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B.4 Discussions
B.4.1 Cohérence temporelle et intensité des lobes d’émission la-
térale
Dans un premier temps, nous avons observé une forte dispersion en énergie des électrons
provenant de l’émission latérale, en figure B.7. Or nous avons observé, par le biais de la simu-
lation (figure B.14 (c)), qu’une partie des trajectoires de ces électrons vient heurter l’anode
extractrice. Nous pensons qu’en venant toucher le bord de l’anode extractrice, des électrons
issus de l’émission latérale y déposent de l’énergie. Nous observons alors une dispersion éner-
gétique élevée du pic sans perte (figure B.7), responsable d’un fond continu, pour le faisceau
provenant de l’émission latérale.
Dans un second temps, nous avons montré en partie B.2.1 que la contribution des lobes
d’émission latérale à l’intensité totale de la sonde n’est pas négligeable. Lors de l’utilisation
d’un canon Schottky en mode "crossover", où cette émission latérale ne peut pas être retirée
par l’utilisation d’un diaphragme condenseur, leur influence doit être évaluée pour les expé-
riences de TEM.
Enfin, les électrons provenant du fond continu de la dispersion énergétique des lobes
d’émission latérale, d’énergies élevées, peuvent atténuer très faiblement la visibilité des ho-
logrammes, à cause de leur faible cohérence temporelle (partie B.1.5). D’autre part, nous
pensons que cette dispersion énergétique de l’émission latérale a une influence sur les ex-
périences d’EELS. Nous recommandons donc d’écranter ces lobes d’émission latérale avec
l’utilisation du mode "telefocus" et du diaphragme C1 pour ce type d’expérience.
B.4.2 Intensité et degré de cohérence de la sonde en fonction des
conditions d’utilisation d’un FEG Schottky
i. Influence des diaphragmes sur la sonde : mode "crossover"
Les résultats présentés en figure B.9 s’expliquent simplement par l’écrantage de la dis-
tribution spatiale d’intensité de la source par les diaphragmes C1 ou C2, jouant un
rôle équivalent dans le mode "crossover" du canon. Plus le diaphragme a une taille
apparente petite, plus la source est écrantée et moins la sonde est intense. La relation
inversement proportionnelle entre la visibilité de l’hologramme, c’est-à-dire le degré
de cohérence de la sonde, et son intensité rend compte du théorème de Van Cittert-
Zernike (équation B.16) : le degré de cohérence de la source augmente lorsque sa taille
apparente diminue.
ii. Influence des diaphragmes sur la sonde : mode "telefocus"
À l’instar du mode "crossover", nous retrouvons dans la figure B.10, d’une part avec
l’utilisation du diaphragme C1 et d’autre part avec l’utilisation du diaphragme C2
limitant l’angle de convergence de la sonde, la vérification du théorème de Van Cittert-
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Zernike. Cependant, au passage d’un diaphragme C1 à un diaphragme C2 limitant la
sonde en mode "telefocus" du canon, ce théorème semble ne plus se vérifier. Seule une
modification de la source peut expliquer qu’une diminution en intensité soit aussi ac-
compagnée d’une diminution en degré de cohérence de la sonde (visible en figure B.10).
Nous observons donc l’effet de l’écrantage des lobes d’émission latérale, par l’utilisation
du diaphragme C1 en mode "telefocus". En effet, leur cohérence spatiale est faible car ils
sont émis par des facettes latérales éloignées de l’apex de la cathode et leur cohérence
temporelle est aussi réduite, comme nous l’avons discuté en partie B.4.1. Nous avons
simulé ce phénomène en figure B.16, où nous voyons que les trajectoires des électrons
des lobes d’émission latérale sont bien coupées par l’utilisation du diaphragme C1 en
mode "telefocus". L’impact des lobes d’émission latérale sur le degré de cohérence de
la sonde est alors montré par cette expérience.
iii. Influence de la tension de la lentille de focalisation sur la sonde
La lentille de focalisation joue sur la convergence de la sonde électronique. Elle contrôle
ainsi le diamètre du faisceau au niveau du diaphragme condenseur, que ce dernier
écrante. Nous retrouvons donc bien, dans les résultats présentés en figure B.11, la vé-
rification du critère de Van Cittert-Zernike : moins la sonde est intense, plus la taille
apparente de la source est petite et plus son degré de cohérence spatiale est fort. D’autre
part, nous avons pu vérifier avec d’autres conditions expérimentales pour le mode "tele-
focus" du canon, permettant une action significative de la GunLens sur l’illumination,
que son action est la même dans les deux modes du canon : augmenter sa tension
diminue l’intensité de la sonde et augmente son degré de cohérence.
À une tension d’extraction comprise entre 4500 V et 5600 V, la lentille de focalisation
permet de contrôler le passage du mode "crossover" au mode "telefocus" : diminuer sa
tension diminue la convergence de la sonde et peut faire passer le faisceau d’une forme
convergente à divergente. Nous observons dans les résultats issus de la figure B.11 que
ce passage du mode "telefocus" au mode "crossover", via l’action de la lentille de fo-
calisation, fait perdre beaucoup d’intensité à la sonde contre un fort gain en degré de
cohérence spatiale. A titre indicatif, le passage du diaphragme C1 limitant l’angle de
convergence de la sonde en mode "telefocus" à C2 en mode "crossover" ne fait qu’atté-
nuer cet effet : d’après la figure B.9, si nous utilisions aussi le diaphragme limitant C1
en mode "crossover", nous devrions obtenir une intensité de sonde encore moins forte
et un degré de cohérence encore meilleur dans ce mode.
iv. Influence de la tension d’extraction sur la sonde
Nous avons observé en figure B.12 que la tension de l’anode extractrice a un effet op-
posé dans les modes "crossover" et "telefocus" du canon. Deux phénomènes distincts
entrent en compétition pour expliquer ce résultat.
Dans un premier temps, nous nous intéressons au phénomène physique dominant dans
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le mode "crossover" du canon. Augmenter la tension d’extraction permet d’extraire plus
d’électrons de la cathode en W, ceux-ci provenant de plus en plus loin de son apex. Ils
ont par conséquent un degré de cohérence spatiale plus faible. Nous observons donc que
lorsque la tension d’extraction augmente en mode "crossover", l’intensité de la sonde
augmente et son degré de cohérence diminue (figure B.12).
En mode "telefocus", le comportement opposé observé (figure B.12) prouve qu’un autre
phénomène physique entre en jeu. Nous voyons dans la figure B.16 que, lorsque la ten-
sion d’extraction augmente, la convergence du faisceau d’électrons diminue. Le spot
d’émission centrale ainsi que les lobes d’émission latérale sont donc de plus en plus
dispersés au niveau du diaphragme C1 (D augmente en figure B.16), ce qui a pour
conséquence de les écranter de plus en plus. Finalement, augmenter la tension d’ex-
traction diminue l’intensité de la sonde et augmente son degré de cohérence. C’est ce
phénomène qui domine l’action de l’extraction dans le mode "telefocus", permettant
de retranscrire les caractéristiques de la sonde mesurées dans la figure B.12.
La tension d’extraction, contrôlant la convergence de la sonde, est donc responsable du
passage du mode "crossover" au mode "telefocus" du canon, en passant d’une faible à
une forte tension d’extraction (table B.1). Pour une extraction comprise entre 4500 V et
5600 V, l’action de l’extraction sur la convergence de la sonde entre en compétition avec
celle de la lentille de focalisation. Dans ces conditions, c’est la GunLens qui permet le
passage du mode "telefocus" au mode "crossover" du canon, en augmentant sa tension.
B.4.3 Qualité des hologrammes en fonction des conditions d’uti-
lisation d’un FEG Schottky
Nous avons vu dans la partie B.4.2 que, en restant dans un même mode optique du
canon, un gain en intensité de la sonde s’accompagne d’une perte en degré de cohérence,
vérifiant ainsi le théorème de Van Cittert-Zernike. Pour cette raison, nous avons séparé nos
résultats en trois séries de couleurs différentes dans la figure B.13, correspondant aux trois
modes optiques identifiés du canon : "crossover", "telefocus" avec les lobes d’émission latérale
coupés (C1 utilisé) et "telefocus" avec les lobes d’émission latérale présents (C2 utilisé).
La figure B.13 montre que le mode "crossover" du canon permet d’obtenir un plus faible
écart type du signal de phase que le mode "telefocus", à intensité de sonde constante. Ainsi,
nous préconisons l’utilisation du mode "crossover" pour l’holographie électronique avec un
FEG Schottky.
Malgré le manque de résultats dans le mode "telefocus" en utilisant le diaphragme C2,
nous retrouvons dans la figure B.13 l’intérêt d’écranter les lobes d’émission latérale lors-
qu’une expérience d’holographie électronique est menée en condition "telefocus" du canon.
L’utilisation du diaphragme C1 permet d’obtenir un écart type du signal de phase plus faible
qu’avec l’utilisation de C2.
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Afin de mieux comprendre la compétition entre les paramètres d’intensité et de visibilité
dont dépend la qualité d’un hologramme, nous décrivons dans ce paragraphe des résultats
issus de [Chang15]. La figure B.17 illustre le comportement typique de cette figure de mérite,
avec un X-FEG (FEG Schottky ayant un apex plus petit), dans des conditions où l’inten-
sité et le degré de cohérence de la sonde sont liés par le théorème de Van Cittert-Zernike,
en jouant sur les lentilles condenseurs et la lentille de focalisation. Cette figure montre une
décroissance de la phase minimale détectable (δϕ en équation B.9) dans les faibles intensités
(le signal de phase est limité par le bruit (N prépondérant dans Neff )), puis un minimum,
et enfin une croissance de δϕ dans les fortes intensités (le signal de phase devient limité par
le degré de cohérence de la sonde (V 2 prépondérant dans Neff )). La meilleure qualité de
l’hologramme est obtenue lorsque les conditions d’utilisation du FEG Schottky permettent
d’être sur le minimum identifié.
Figure B.17 – Tracé de la phase minimale détectable en fonction du signal moyen dans
l’hologramme (pour un X-FEG), extrait de [Chang15].
Comparativement à l’étude réalisée par [Chang15], la figure B.13 montre que nous sommes
dans le régime où l’écart type du signal de phase est limité par le bruit, puisque nous
observons une décroissance de l’écart type du signal de phase en augmentant l’intensité de
l’hologramme. Dans notre étude, la visibilité des hologrammes acquis, très élevée dans le vide
pour ces conditions expérimentales (comprise entre 30,5 % et 48,7 %), est peu discriminante.
L’intensité du signal est alors le paramètre limitant la qualité de l’hologramme. Nous pouvons
donc conclure que, dans ces conditions, les meilleurs réglages de la sonde pour l’holographie
électronique sont ceux où l’intensité de la sonde est maximisée (à angle de convergence et
temps de pose de la caméra constants). Cependant, il faut faire attention, dans des conditions
de mesure "réelles" où la visibilité de l’hologramme est diminuée (par exemple à cause de
l’échantillon traversé, d’une réduction de l’interfrange, d’instabilités. . . ), à ce que l’écart
type du signal de phase ne devienne pas limité par la visibilité de l’hologramme. Il faudra
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dans ce cas se placer dans des conditions optiques du canon permettant un meilleur degré
de cohérence de la sonde, contre une diminution de son intensité, afin de retrouver une
incertitude sur la phase minimale.
B.5 Conclusions
Nous avons étudié, grâce à l’holographie électronique, l’influence des modes optiques d’un
FEG Schottky, ainsi que l’influence des diaphragmes condenseurs, sur l’intensité de la sonde
et son degré de cohérence spatiale. Cette étude a permis de définir des conditions de travail
optimales pour mener des expériences d’holographie électronique. Elles ont été utilisées au
cours de ce travail de thèse avec ce type de source. Nous avons montré que les lobes d’émis-
sion latérale diminuent le degré de cohérence de la sonde. D’autre part, nous avons mis en
évidence la nécessité de supprimer l’émission latérale pour les expériences d’EELS, à partir
de résultats de spectroscopie de pertes d’énergie sur un lobe d’émission latérale. Il serait donc
intéressant d’étudier si une modification simple de la géométrie du canon, par exemple avec
le placement d’un nouveau diaphragme fixe, permettrait de retirer cette émission latérale,
quelles que soient les conditions d’utilisation du canon.
D’un point de vue pratique, le meilleur degré de cohérence de la sonde est obtenu en
mode "crossover", avec une faible tension d’extraction et une forte tension de lentille de fo-
calisation. La plus grande intensité de sonde s’obtient en mode "telefocus" avec une faible
tension d’extraction et une faible tension de lentille de focalisation. Il est nécessaire d’utiliser
le diaphragme C1 en travaillant dans le mode "telefocus", pour écranter les lobes d’émission
latérale. Afin d’établir un compromis dans ces conditions d’utilisation, il est préférable de
jouer sur la lentille de focalisation en mode "crossover" et sur l’extraction en mode "telefocus".
D’autre part, pour les expériences d’holographie électronique, il est préférable de travailler
en mode "crossover" et en privilégiant initialement une forte intensité de sonde, c’est-à-dire
avec une forte tension d’extraction et une faible tension de lentille de focalisation. Il peut
devenir par la suite nécessaire de diminuer la valeur de la tension d’extraction, afin de
retrouver un meilleur degré de cohérence de la sonde, lorsque la visibilité de l’hologramme
devient le facteur limitant l’incertitude sur la phase.
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Strains induced during FDSOI transistors manufacturing: a study
by dark-field electron holography
Abstract:
After being considered harmful for a long time, stress became one of the principal means
to improve metal-oxide-semiconductor (MOS) device performance. Indeed, the generated strains
significantly increase carrier mobility in silicon. Within this context, I used dark-field electron holo-
graphy (DFEH) to study the crystalline strains generated by some key steps of the manufacturing
process of latest generation of planar transistors, fully depleted as produced on silicon on insula-
tor substrates (FD-SOI). DFEH is a transmission electron microscopy (TEM) technique, recently
invented at CEMES, which allows crystalline strain to be mapped with nanometric resolution and
an accuracy of 10-4 over micrometric fields of view. I developed and used finite element models
in order to understand, then reproduce, my experimental results and thus identify the mechanical
phenomena involved during different processing steps.
After proving that DFEH is suitable for strain fields mapping in FDSOI MOS structures (Si
surface layer disorientated in respect of the reference substrate), I have been interested in the
conversion process of thin Si films into SiGe, by a method known as "germanium condensation". I
showed that this technique enables pseudomorphous thin SiGe films (SGOI) of variable composi-
tion to be obtained. The out-of-plane strain measured by DFEH emphasises the two mechanisms
affecting the Ge redistribution (diffusion and injection), whose relative importance depends on the
temperature of the process. Moreover, I showed that these thin SGOI films, initially stressed, relax
strongly during the etching carried out to manufacture co-integrated SOI/SGOI substrates. I could
identify that this effect, initially observed by electrical measurements and known as "SA/SB" effect,
can only be explained by a degradation of the mechanical characteristics of the SiGe/SiO2 interface.
I have also been interested in some of the key steps of the transistor manufacturing suspected
to modify the structural strain state, such as the grid stack and sources/drains processes, as well as
salicidation necessary to form the contacts. I was able to explain how and why these steps impact
the final strain state of the transistor channel and thus its performance.
In a separate development, I have shown how DFEH can be used to measure doping concen-
trations while preserving a nanometric resolution, and discuss its limits. I studied in particular the
(favourable) case of boron doping in silicon and, after electrical measurements coupling, I calculated
the coefficient connecting the measured strains to the boron substitution concentrations.
Finally, I compared and discussed the differences between information obtained by DFEH and
high resolution X-ray diffraction. An appendix completes this work and discusses the optical and
optimal use conditions of Schottky field emission sources equipping a TEM, in particular the contri-
bution of side-emission lobes on the degree of coherence of the probe.
Keywords: Dark-field electron holography, stress, SOI, SiGe, doping, CMOS.
Résumé :
Longtemps considérées comme néfastes, les contraintes sont devenues un des moyens principaux
pour améliorer les performances des dispositifs métal-oxyde-semiconducteur (MOS). En effet, les
déformations générées augmentent sensiblement la mobilité des porteurs dans le silicium. C’est
dans ce cadre que j’ai étudié, par holographie électronique en champ sombre (DFEH), les défor-
mations cristallines engendrées par certaines étapes clés du procédé de fabrication de transistors
planaires de dernière génération, totalement déplétés car réalisés sur des substrats silicium sur iso-
lant (FD-SOI). La DFEH est une technique de microscopie électronique en transmission (TEM),
récemment inventée au CEMES, qui permet de cartographier les déformations cristallines avec une
résolution spatiale nanométrique et une précision de 10-4 sur des champs de vue micrométriques.
J’ai mis au point et utilisé des modélisations par éléments finis afin de comprendre puis reproduire
mes résultats expérimentaux et ainsi identifier les phénomènes mécaniques mis en jeu au cours de
différentes étapes.
Après avoir prouvé que la DFEH est adaptée à la mesure des champs de déformation dans les
structures MOS FDSOI (couche superficielle de Si désorientée vis-à-vis du substrat de référence),
je me suis intéressé au procédé de conversion de films minces de Si en SiGe, par la méthode dite de
"condensation de germanium". J’ai montré que cette technique permet d’obtenir des films minces de
type SiGe (SGOI) pseudomorphes, de composition variable. Les déformations hors plan mesurées
par DFEH mettent en évidence les deux mécanismes affectant la redistribution du Ge (diffusion et
injection), dont l’importance relative dépend de la température à laquelle s’effectue le procédé. De
plus, j’ai montré que ces films minces SGOI, initialement contraints, se relaxaient très fortement lors
de leur gravure en vue de la fabrication de substrats co-intégrés SOI/SGOI. J’ai pu identifier que
cet effet, initialement observé à partir de mesures électriques et connu sous le nom d’effet "SA/SB",
ne pouvait être dû qu’à des caractéristiques mécaniques dégradées de l’interface SiGe/SiO2.
Je me suis ensuite intéressé à certaines des étapes clés de la fabrication du transistor suspectées
de modifier l’état de déformation de la structure, telles que la fabrication de l’empilement de grille
et des sources/drains ainsi que de la siliciuration nécessaire à la prise des contacts. J’ai pu expliquer
en quoi et pourquoi ces étapes impactaient l’état final de déformation du canal du transistor et
donc ses performances.
Par ailleurs, je montre comment et dans quelles limites la DFEH peut être utilisée pour mesurer
des concentrations de dopants, en conservant une résolution nanométrique. J’ai particulièrement
étudié le cas (favorable) du bore dans le silicium et, après couplage à des mesures électriques, j’ai
ainsi pu calculer le coefficient reliant les déformations mesurées aux concentrations de bore en sub-
stitution.
Finalement, j’ai comparé et discuté des différences entre informations fournies par DFEH et par
diffraction de rayons X haute résolution. Une annexe complète ce travail et discute des conditions
optiques et d’utilisation optimales des sources à émission de champ Schottky équipant un TEM,
notamment de la contribution des lobes d’émission latérale sur le degré de cohérence de la sonde.
Mots clés : Holographie électronique en champ sombre, contrainte, SOI, SiGe, dopage, CMOS.
